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Resumen
En esta memoria de tesis se muestran y discuten los principales resultados de la
investigacio´n realizada en micro- y nanoestructuras de TiO2 puro y dopadas con V, Cr,
Mn, Fe y Al. El TiO2 es un o´xido semiconductor que destaca sobre otros materiales
similares por sus excelentes propiedades o´pticas, electro´nicas, f´ısico-qu´ımicas, estabili-
dad te´rmica, baja toxicidad y bajo coste, lo que ha permitido emplearlo en una gran
variedad de aplicaciones electro´nicas y opto-electro´nicas, fotocatal´ıticas, magne´ticas o
biolo´gicas. El campo de aplicaciones del TiO2 se puede ampliar o mejorar mediante el
control de las dimensiones y morfolog´ıa, as´ı como de los defectos intr´ınsecos y dopado.
En este trabajo se han estudiado nanopart´ıculas (np) de TiO2 en fase rutilo sin
dopar y dopadas con V, Cr y Mn, y np en fase anatasa sin dopar y dopadas con Fe y
Al. Ambas fases se han sintetizado por un me´todo denominado “Liquid Mix” en el que
se emplean precursores polime´ricos. La facilidad para la difusio´n catio´nica que carac-
teriza este me´todo en fase l´ıquida permite obtener np con altos contenidos de dopante
y gran homogeneidad microestructural. Para la obtencio´n de micro- y nanoestructuras
alargadas se ha empleado el mecanismo vapor-so´lido (VS) que permite obtener ma-
terial de alta pureza en ausencia de catalizadores o substratos externos. Las te´cnicas
empleadas para caracterizar las estructuras esta´n basadas principalmente en las mi-
croscop´ıas electro´nicas de transmisio´n (TEM) y barrido (SEM) y en espectroscop´ıas
como la catodoluminiscencia (CL), fotoluminiscencia (PL), Raman UV (325 nm) y VIS
(633 nm), dispersio´n en energ´ıas de rayos X en un SEM (EDS-SEM), difraccio´n de
rayos X (XRD), difraccio´n de electrones retrodispersados (EBSD-SEM), fotoelectrones
emitidos (XPS), y absorcio´n de Rayos-X (XAS). Empleando la teor´ıa del funcional de
densidad (DFT) se han estudiado defectos estructurales de tipo vacante de ox´ıgeno y
sustitucio´n catio´nica en la densidad de estados electro´nicos (DOS) y se han comparado
las simulaciones con resultados experimentales.
En el estudio de las np de TiO2 (rutilo) realizado mediante XRD y TEM se ha
comprobado que las np son monofa´sicas y se ha observado la influencia del dopante en
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las dimensiones de las part´ıculas, siendo mayor en las muestras dopadas con V (cientos
de nm) y menor en las muestras dopadas con Cr (decenas de nm). Los resultados de
espectroscop´ıa Raman han permitido estudiar los efectos producidos por los dopantes
en los modos vibracionales del TiO2 siendo algunos de ellos especialmente sensibles a la
incorporacio´n de los dopantes en las regiones de bajas (∼140 cm−1) y altas energ´ıas de
vibracio´n (∼820 cm−1). Estos resultados se pueden relacionar con la relajacio´n de las
reglas de seleccio´n Raman, que en muchos estudios no son considerados o se asocian tan
so´lo a efectos relacionados con la baja dimensionalidad, lo que hemos podido descartar
con un estudio sistema´tico de las nanoparticulas y su comparacio´n con material poli-
cristalino de mayor taman˜o de grano y monocristalino. El estudio de CL ha revelado la
gran influencia de los dopantes en las bandas de luminiscencia caracter´ısticas del rutilo
(en torno a 1,5, 2,5 y 3 eV) adema´s de una reduccio´n de la sen˜al de luminiscencia total
al aumentar la concentracio´n de dopante en las muestras. Combinando el estudio de
CL con los resultados obtenidos con XPS y XAS se ha podido determinar el estado de
oxidacio´n ma´s probable de los iones en la red del TiO2 rutilo, correspondiendo a V4+,
V5+, Cr3+ y Mn2+. El estudio XAS ha permitido estimar la influencia de los dopantes
en el entorno cristalino del Ti analizando el desdoblamiento debido al campo cristalino
(10Dq) y las distorsiones tetragonales (|δ1|). Estos resultados son novedosos debido a la
escasa informacio´n existente de estas propiedades f´ısicas, as´ı como su comportamiento
y evolucio´n con la incorporacio´n de dopantes.
Las muestras de np de TiO2 (anatasa) presentan en general dimensiones inferiores
a las np de rutilo. Los resultados de XRD y TEM indican que las np de anatasa son
monofa´sicas y presentan dimensiones del orden de 4 a 6 nm en las muestras puras y
dopadas con Fe (hasta 20 %) y en torno a 10 nm en las muestras dopadas con Al (hasta
30 %). El estudio Raman ha permitido observar efectos de desorden debidos a la baja
dimensionalidad de las np as´ı como efectos relacionados con el tipo dopante, siendo
la regio´n en torno a 820 cm−1, asociada a un modo armo´nico y a vibraciones Ti−O
apicales, la ma´s sensible al dopado con Fe y Al. Estos resultados resultan de intere´s
cient´ıfico debido a que esta regio´n del espectro Raman del TiO2 esta´ pra´cticamente
inexplorada por otros investigadores.
La transicio´n de fase anatasa-rutilo (ART) se ha estudiado mediante dos me´todos
diferentes. En el primer me´todo se ha inducido la ART te´rmicamente y se ha estudiado
la evolucio´n de los patrones XRD en funcio´n de la temperatura. Se ha observado un
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incremento de la temperatura de inicio de la ART en las np sin dopar de 800 ◦C,
frente a los 600−700 ◦C que se puede encontrar en la literatura, mientras que en las
dopadas con Al (10 %) asciende hasta 920 ◦C, y en las dopadas con Fe (20 %) disminuye
hasta 600 ◦C. Para obtener informacio´n de la influencia de los dopantes y los defectos
involucrados en la inhibicio´n (en el caso de Al) o promocio´n (en el caso de Fe) de la
ART se han realizado estudios de PL y XPS que ponen de manifiesto la importancia
de los defectos Ti3+ y vacantes de ox´ıgeno durante la ART. Los resultados obtenidos
han dado lugar a la presentacio´n de una patente (OEPM P201400722) centrada en la
s´ıntesis de TiO2 dopado con Al o Fe con control cuantitativo de fase.
En el estudio de la ART inducida mediante irradiacio´n la´ser UV se ha observado que
en las muestras dopadas con Fe se acelera el proceso reduciendo el tiempo necesario para
la transicio´n de fase hasta en tres o´rdenes de magnitud, pasando de ma´s de 6 h en las
muestras sin dopar, a 20 segundos en las dopadas con 20 % de Fe. Esto nos ha permitido
desarrollar una te´cnica y presentar una patente (OEPM P201400759) de estampado con
la´ser para el disen˜o de patrones con resolucio´n microme´trica transformando la fase del
TiO2 de forma local sin dan˜ar la superficie de la muestra y sin la necesidad de ma´scaras
o tratamientos te´rmicos adicionales.
El estudio morfolo´gico de las muestras de TiO2 (rutilo) crecidas a partir de trata-
mientos te´rmicos VS muestran que empleando Ti meta´lico como precursor se obtiene
una gran densidad de nanoestructuras escalonadas, mientras que empleando TiN se
ha observado una gran variedad de morfolog´ıas como nanohilos, varillas con facetas
escalonadas, hojas, puntas de flecha, microespadas y placas. El me´todo VS nos ha
permitido obtener mofolog´ıas apenas estudiadas para el TiO2. La obtencio´n de estruc-
turas de crecimiento bidimensional (hojas o placas) podr´ıa ampliar la aplicabilidad del
TiO2. Empleando TiN+Cr2O3 se han obtenido estructuras de TiO2 dopado con Cr
compuestas por varillas con facetas escalonadas y nanopuntas, mediante tratamientos
a temperaturas inferiores a 900 ◦C. En tratamientos a mayor temperatura (1250−1300
◦C) se han obtenido microtubos y varillas de seccio´n cuadrada o rectangular empleando
tanto TiN+Cr2O3 como np de TiO2 dopado con Cr como material precursor. Mediante
las te´cnicas EBSD y Raman polarizado se ha podido comprobar que las microestructu-
ras son monocristalinas y esta´n formadas por superficies que corresponden a la familia
{110} y crecen a lo largo de la direccio´n [001] del rutilo. En la literatura no esta´ repor-
tado el crecimiento de microtubos monocristalinos dopados con Cr. En nuestro caso se
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han conseguido microtubos dopados con hasta ∼3 % cat. de Cr, pudiendo controlar la
concentracio´n variando tanto el tiempo de los tratamientos te´rmicos VS como variando
la concentracio´n de Cr en el polvo precusor.
La particular morfolog´ıa de los microtubos ha permitido estudiar la incorporacio´n
del Cr en los planos (110). Para ello se ha realizado un estudio de Raman polarizado
donde se ha podido confirmar que los efectos observados en la regio´n de baja (110
cm−1) y alta energ´ıa (826 cm−1) se deben a una relajacio´n de las reglas de seleccio´n
Raman. En nuestro caso se han asociado estos modos a la activacio´n de las ramas LO
(811 cm−1) y TO (167 cm−1) del modo activo IR A2u. Tambie´n se ha demostrado que
el modo de 110 cm−1 es sensible a la polarizabilidad del la´ser y que no se trata de una
vibracio´n asociada a baja dimensionalidad, por lo que podr´ıa estar relacionado con el
modo B1u (113 cm−1). El origen de estos comportamientos puede deberse a la elevada
concentracio´n de defectos estructurales unido a una fuerte interaccio´n fono´n-electro´n,
tambie´n conocida como interacciones de Fro¨hlich, que hasta la fecha no hab´ıan sido
estudiadas u observadas en muestras monocristalinas de TiO2 dopado.
La influencia del Cr en las propiedades o´pticas del TiO2 se ha estudiado mediante
CL y PL observa´ndose una reduccio´n de la banda asociada a Ti3+ (1,52 eV) y la
aparicio´n de la emisio´n caracter´ıstica del Cr, asociada a transiciones intraio´nicas 2E−4A
centrada en 1,79 eV, a temperaturas por debajo de 120 K (CL). Se ha comprobado que
las microestructuras se comportan como gu´ıas de luz. El ana´lisis de los espectros de PL
de las microestructuras muestran resonancias en el rango IR-VIS-UV, indicando que
las microestructuras se comportan como una cavidad resonante. Hasta donde hemos
podido encontrar, no existen estudios de este tipo en TiO2 dopado con Cr.
El estudio DFT ha permitido profundizar en el origen de las contribuciones del
espectro XPS de la BV y describir los cambios observados en los espectros XAS de
los bordes Ti(2p) L2,3 y O(1s) K, mediante el estudio de defectos puntuales como una
vacante de ox´ıgeno, sustitucio´n catio´nica y defecto combinado de vacantes de ox´ıgeno
y sustitucio´n catio´nica. De esta forma se ha confirmado que las contribuciones del Cr
en el espectro de la BV se deben principalmente a la presencia de iones Cr3+. Tambie´n
se ha estudiado el efecto combinado de las vacantes de ox´ıgeno y los iones Cr3+ en las
propiedades electro´nicas. Las distorsiones que producen los iones Cr3+ sustitucionales
pueden justificar la reduccio´n del para´metro 10Dq y las |δ1| observadas mediante el
estudio de los bordes Ti(2p) L2,3 y O(1s) K.
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Abstract
In the present dissertation the main results of the research carried out on pure and
V, Cr, Mn, Fe or Al doped TiO2 micro- and nanostructures are shown and discussed.
TiO2 is a semiconducting oxide which stands out over other similar materials because
its unique optical, electronic and physicochemical properties, thermal stability, non-
toxicity and low cost. These properties allow TiO2 to be applied in a large variety of
opto-electronic, magnetic or biological applications. The fields of application of TiO2
can be increased and optimized by controlling the dimensions and the morphology, as
well as the intrinsic defects and doping in TiO2.
In this research work, pure and V, Cr or Mn doped TiO2 nanoparticles (np) in
rutile phase, and pure and Fe or Al doped TiO2 np in anatase phase, have been stu-
died. Both phases have been synthesized using the “Liquid Mix” method based on
polymeric precursors. The dopant diffusion is favoured by the liquid solution which
allows a precise control of size, dopant concentration and phase homogeneity of the
nanoparticles. Elongated micro- and nanostructures have been grown by means of the
Vapour-Solid (VS) mechanism which leads to the growth of high purity materials in
absence of catalysts or external substrates. Different techniques have been used for the
characterization of the samples, such as transmission electron microscopy (TEM), scan-
ning electron microscopy (SEM), cathodoluminescence (CL), photoluminescence (PL),
UV (325 nm) and VIS (633 nm) Raman spectroscopy, energy dispersive X-Ray spec-
troscopy (EDS), X-Ray diffraction (XRD), electron back-scattered diffraction (EBSD),
X-Ray photoelectron spectroscopy (XPS) and X-Ray absorption spectroscopy (XAS).
Density function theory (DFT) was performed to study the effects of structural defects,
as oxygen vacancy and cationic substitution, in the density of states (DOS) of TiO2.
Theoretical and experimental data were compared.
Monophasic rutile nanoparticles have been synthesized, as confirmed by XRD and
TEM. The doping process influences the dimensions of the nanoparticles, which results
in bigger nanoparticles (cents of nm) for the V doped TiO2, and smaller nanoparticles
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(tens of nm) for the Cr doped TiO2. The effects of the dopants in the vibrational modes
of TiO2 were analyzed by Raman spectroscopy. Some of the Raman modes characteristic
of TiO2 rutile are sensitive to the dopant incorporation, in particular in the low energy
region (∼140 cm−1) and high energy region (∼820 cm−1) of the Raman spectrum. These
results could be related to the relaxation of the Raman selection rules. These effects
are commonly associated with size effects or even not considered in other works. In this
case, low dimensional effects have been discarded by comparing policrystalline rutile
TiO2 with pure and doped nanosized TiO2. The CL study reveals a great influence
of the dopants in the rutile characteristic luminescent bands (around 1,5, 2,5 and 3
eV), as well as a CL signal quenching as the dopant concentration is increased. The
most probable oxidation state of the dopant ions in TiO2 has been determined by
combining CL results with the XPS and XAS analysis, which correspond to V4+, V5+,
Cr3+ and Mn2+. XAS experiments allows to study the influence of the dopants on
the Ti coordination, based on the estimation of the crystal field splitting (10Dq) and
tetragonal distortions (|δ1|) parameters. The estimation of the crystal field parameters,
as well as the dopant effects are scarcely reported on TiO2 nanoparticles.
Anatase TiO2 nanoparticles show, in general, smaller dimensions than rutile nano-
particles. XRD and TEM results confirm that the nanoparticles are single-phase with
sizes between 4 to 6 nm in pure and Fe doped TiO2 (up to 20 % cationic fraction)
and around 10 nm in Al doped TiO2 (up to 30 %). Size and disorder effects have been
characterized by means of Raman spectroscopy, which indicates that the ∼820 cm−1
region, assigned to the first B1g overtone and apical Ti−O vibrations, is more sensi-
tive to Fe and Al dopants. These results are of scientific interests due to the lack of
information on these spectral regions, practically unexplored by other authors.
The anatase-to-rutile phase transition (ART) has been studied by two different
methods. The first method consists of a thermally induced ART, in which the phase
transition has been analyzed by thermo-diffraction measurements. The ART process
starts at 800 ◦C for undoped TiO2 nanoparticles, a higher temperature as compared to
600−700 ◦C that can be found in the literature. In the case of Al (10 %) doped TiO2
the ART starts at 920 ◦C, and for Fe (20 %) doped TiO2 is initiated at 600 ◦C, which
means that the ART can be inhibited or promoted by Al or Fe doping, respectively.
A complete study of the influence of dopants and related defects in the inhibition or
promotion of the ART has been performed by PL and XPS measurements, revealing
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the relevance of Ti3+ and oxygen vacancies during the ART process. These results have
led to a patent (OEPM P201400722) based on the synthesis of pure, Al or Fe doped
TiO2 nanoparticles with quantitative phase control.
In the second method the ART has been induced by UV laser irradiation. In that
case, a decrease of the duration of the ART process, up to three order of magnitude,
has been observed for the Fe doped nanoparticles as compared with undoped anatase
TiO2. The phase transformation evolves faster,from 6 h to 20 seconds, in the 20 %
cat. Fe nanoparticles. These results have led a patent (OEPM P201400759) in which
an original laser induced micropatterning method based on spatial phase-controlled
titania polymorphs has been developed, which assures significant progress in challenging
microdevice design based on titania polymorphs, without sample damage and free of
masks or additional thermal treatments.
The study of the morphology of the rutile TiO2 samples synthesized by VS mecha-
nism shows that using metallic Ti as precursor results in a large density of nanostepped
structures, while using TiN as precursor, a great variety of morphologies, such as na-
nowires, nano- and microrods with stepped facets, leafs, arrow tips, microswords and
plates are obtained. Some of these morphologies are scarcely studied in TiO2 so far. Bi-
dimensional structures grown by VS (leafs and plates) could extend the applicability of
TiO2. Cr doped TiO2 structures, as lateral stepped rods and nanotips, have been grown
using TiN+Cr2O3 as precursor with thermal treatments carried out at temperatures be-
low 900 ◦C. By using higher temperatures (1250−1300 ◦C), square or rectangular cross
sectioned microtubes and microrods have been grown by using two different precursors,
either TiN+Cr2O3 or Cr doped TiO2 nanoparticles. Crystallographic assessment of the
microstructures has been carried out using polarized Raman spectroscopy combined
with EBSD. These results show that the microstructures are rutile TiO2 single-crystals
with {110} planes on the lateral facets and grow along the [001] direction. As far as we
know, this is the first Cr doped (up to 3 % cat. Cr) rutile TiO2 microtubes reported
on the scientific literature. The amount of Cr in the micro- and nanostructures can be
controlled by varying the parameters which control the VS thermal treatment, such as
the temperature, duration and the initial amount of Cr in the precursor.
The characteristic morphology of the microtubes allows the study of the incorpora-
tion of Cr in the rutile (110) planes. Cr related effects have been observed by Raman
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spectroscopy in the range of low (110 cm−1) and high (826 cm−1) energy, due to a re-
laxation of the Raman selection rules, which has been confirmed by means of polarized
Raman spectroscopy. In our case these vibrations are assigned to the activation of the
A2u IR active mode and its LO (811 cm−1) and TO (167 cm−1) branches. These results
also indicate that the vibration at ∼ 110 cm−1 , sensitive to the laser polarization, is
not related to low dimensional effects, as commonly reported by other authors. The
appearance of this vibration mode could be associated with the activation of the silent
B1u (113 cm−1) mode, possibly due to a high concentration of structural defects and
a strong electron-phonon coupling, also known as Fro¨hlich interactions. These effects
have not been analyzed or observed in single crystalline doped TiO2, so far.
The study of the dependence of the TiO2 optical properties on the doping process
was performed by CL and PL. A competitive process between the emission related to
Ti3+ in rutile (1,52 eV) and the Cr3+ characteristic emission (1,79 eV), related to the
2E−4A intraionic transition, was observed at temperatures below 120 K (CL). Light
waveguiding behaviour in the microtubes and microrods has been also confirmed by
micro-PL. The PL spectra of the microstructures show resonances extended to the
IR-VIS-UV region, which means that the microstructures behave as resonant micro-
cavities. As far as we know, the capability of Cr doped TiO2 as optical resonator has
not been studied.
The DFT study allowed to deeply analyze the origin of the Cr related contributions
in the VB spectrum (XPS) and the understanding of some effects observed in the Ti(2p)
L2,3 and O(1s) K absorption edges, by means of the simulation of point defects such
as oxygen vacancy, cationic substitution and a combined oxygen vacancy and cationic
defect. It has been confirmed that Cr contributions near the TiO2 BV are due to t2g
orbitals of Cr3+ ions. Changes on the electronic properties of TiO2 have been studied
by combining a single oxygen vacancy with two Cr defect leading to the formation of
a double Cr3+. The structural distortions induced by the incorporation of Cr3+ could
explain the decrease of the 10Dq and |δ1| parameters observed in the Ti(2p) L2,3 and
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El estudio detallado de las propiedades f´ısicas y la optimizacio´n de los me´todos
de s´ıntesis y fabricacio´n de materiales semiconductores nanocristalinos, y en especial
de los o´xidos semiconductores, ha recibido un creciente intere´s cient´ıfico durante las
u´ltimas de´cadas por sus diversas aplicaciones en campos como la electro´nica [1], optoe-
lectro´nica [2, 3], fotoqu´ımica [4, 5] o medicina [6]. Dentro del amplio abanico de o´xidos
semiconductores que se emplean en algunas de estas aplicaciones, como el Bi2O3, Fe2O3,
Ga2O3, In2O3, Sb2O3, SiO2, SnO2, TiO2, WO3, ZnO, etc, el dio´xido de titanio (TiO2)
ha sido uno de los ma´s estudiados y aplicados por sus excelentes propiedades o´pticas,
fisicoqu´ımicas y estabilidad te´rmica que se pueden mejorar modificando su morfolog´ıa
[1], controlando la fase cristalina [7] o por medio del dopado [8]. Sin embargo, los me-
canismos involucrados en las modificaciones que favorecen las capacidades tecnolo´gicas
del TiO2 se siguen debatiendo en la actualidad [7, 9, 10, 11].
En esta tesis se han estudiado tanto los efectos asociados al dopado introduciendo
diversos tipos de elementos como V, Cr, Mn, Fe y Al, como los efectos asociados a
la morfolog´ıa y taman˜o de las micro- y nanoestructuras de TiO2 obtenidas. Para ello
se han empleado me´todos de s´ıntesis y fabricacio´n de dio´xido de titanio por medio de
diferentes v´ıas, tanto f´ısicas como qu´ımicas, permitiendo obtener una gran variedad
de morfolog´ıas como nanopart´ıculas o micro- y nanoestructuras alargadas, as´ı como el
control del dopado. El estudio en profundidad de sus propiedades f´ısicas y estructurales,
desarrollado en esta tesis nos ha proporcionado informacio´n valiosa y original, lo que
ha permitido la publicacio´n diversos trabajos en revistas internacionales ([12, 13, 14,
15, 16]) y la presentacio´n de dos patentes ([17, 18]).
A continuacio´n detallara´n algunas de las caracter´ısticas ma´s importantes del TiO2
y sus fases cristalinas. Se resaltara´ el intere´s del estudio del TiO2 nanoestructurado y
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1. Introduccio´n
dopado desde el punto de vista de las aplicaciones. Para finalizar se presentara´n los
objetivos y la estructura de la tesis.
1.1. Dio´xido de titanio (TiO2)
El dio´xido de titanio es un material semiconductor que principalmente cristaliza
en tres estructuras diferentes: una fase estable denominada rutilo (tetragonal) y dos
metaestables denominadas anatasa (tetragonal) y brookita (ortorro´mbica). Adema´s po-
demos encontrar otras menos estudiadas como la cotunita (ortorro´mbica), que corres-
ponde a uno de los materiales policristalinos de mayor dureza que existen [19]. Las fases
anatasa y brookita se transforman de forma irreversible en rutilo a temperaturas que
oscilan, aproximadamente, entre 600 y 1000 ◦C, dependiendo del taman˜o de grano y
dopado [7]. Las fases anatasa y rutilo han sido las ma´s estudiadas por sus diferentes
propiedades f´ısicas (Tabla 1.1) como un intervalo de energ´ıas prohibidas relativamen-
te grande (3 − 3,2 eV [7]), transparencia a la radiacio´n visible, buena conductividad
ele´ctrica [20] o ı´ndice de refraccio´n alto (n > 2), que las hacen apropiadas para apli-
caciones de intere´s tecnolo´gico como ce´lulas solares [21, 22], produccio´n de hidro´geno
[23, 24], bater´ıas de ion Litio [5, 25] o sensores de gases [26], destacando en particular
su demostrada actividad catal´ıtica y fotocatal´ıtica para el tratamientos de residuos en
agua o reduccio´n de agentes contaminantes [27, 28, 29]. En muchas de estas aplica-
ciones las nanoestructuras juegan un papel fundamental, puesto que el aumento de la
relacio´n superficie/volumen caracter´ıstica de las nanoestructuras, as´ı como las propie-
dades optoelectro´nicas que aparecen en la nanoescala, mejoran la respuesta del TiO2
en dispositivos fotocatal´ıticos, sensores de gases o ce´lulas solares. Por lo tanto, durante
los u´ltimos an˜os ha crecido significativamente el nu´mero de trabajos relacionados con
el crecimiento y la caracterizacio´n de nanoestructuras de TiO2, si bien au´n quedan
muchos aspectos por investigar y resolver en este campo.
El intere´s por el TiO2 crecio´ de forma significativa gracias a las investigaciones que
Fujishima y Honda [30] realizaron en 1970, donde consiguieron la foto´lisis del agua
usando un monocristal de TiO2 (rutilo) como electrodo activo, bajo la exposicio´n a la
radiacio´n solar, y sin necesidad de aplicar ningu´n voltaje externo.
En la actualidad, el TiO2 sigue siendo uno de los materiales ma´s estudiados y aplica-
dos de forma industrial debido a su bajo coste de produccio´n y su resistencia a agentes
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Tabla 1.1: Propiedades f´ısicas del TiO2 - Comparacio´n de las principales propiedades f´ısicas




D144h − P42/mnm D194h − I41/amd
Densidad, ρ 4,25 g/cm3 3,89 g/cm3
Temperatura de fusio´n 1840 ◦C −
Eg (300 K) Directo; 3,05 eV Indirecto; 3,2 eV
Indice de refraccio´n, n 2,8− 2,9 2,5
Constante diele´ctrica, s 9,0− 89,8 10− 30
Movilidad de electrones, µe 0,1− 1 cm2/Vs 4− 20 cm2/Vs
Masa efectiva de electrones, m∗ 20m0 1− 10m0
Radio de Bohr, aH 2,6 A˚ 15 A˚
externos adema´s de sus excelentes propiedades f´ısico-qu´ımicas, lo que le permite abar-
car un gran nu´mero de problemas medioambientales como la depuracio´n de agua o la
reduccio´n de gases contaminantes con dispositivos f´ısicos basados en TiO2. Tambie´n es
biolo´gicamente inerte lo que permite numerosas aplicaciones en el campo de la biome-
dicina al demostrarse su capacidad de destruir microorganismos como bacterias, virus
y ce´lulas cancerosas.
Las propiedades ele´ctricas y o´pticas del TiO2 esta´n relacionadas con los defectos
intr´ınsecos de este material, que son principalmente intersticiales de titanio (Ti3+) y
vacantes de ox´ıgeno. Por un lado las vacantes de ox´ıgeno y los intersticiales de Ti3+
forman niveles donores dentro del intervalo de energ´ıas prohibidas, mientras que las
vacantes de titanio (menos comunes) forman niveles aceptores [31, 32]. Dado que los
defectos ma´s comunes del dio´xido de titanio generan niveles donores, el TiO2 policris-
talino en su estado natural se comportara´ como un semiconductor tipo-n. Sin embargo,
las investigaciones de Nowotny et al. [33, 34] confirman que tambie´n puede comportarse
como semiconductor tipo-p en atmo´sferas ricas en ox´ıgeno, modificando principalmente
el balance de los defectos intr´ınsecos en TiO2. Estos defectos tambie´n son los causan-
tes de su actividad fotocatal´ıtica. Los pares electron-hueco generados por medio de la




Dada la versatilidad del TiO2 en cuanto al nu´mero de aplicaciones, es necesario
poder controlar tanto la fase cristalina durante el crecimiento, como modificar sus
propiedades f´ısico-qu´ımicas para optimizarlo y as´ı obtener el ma´ximo rendimiento para
un determinado dispositivo o aplicacio´n. Existen varias estrategias a la hora de disen˜ar
dispositivos avanzados basados en el TiO2 que se podr´ıan englobar en las siguientes:
• Control sobre la superficie efectiva del material
• Desplazamiento controlado del borde de absorcio´n
• Introduccio´n de nuevos centros de recombinacio´n de pares electro´n-hueco o re-
duccio´n controlada de los mismos.
• Incrementar o reducir el tiempo de recombinacio´n de los pares electro´n-hueco.
En general es posible modificar estas propiedades f´ısico-qu´ımicas por medio de las
te´cnicas empleadas para el crecimiento y dopado de las muestras, que influira´n en la
morfolog´ıa y el tipo de defectos que podemos encontrar para poder orientar adecuada-
mente la funcionalidad del material. Por ejemplo, el aumento de la superficie efectiva
se consigue reduciendo el taman˜o de part´ıcula [28] o creando poros en el material [36].
Dopando con ciertos elementos se pueden modificar otras propiedades, como incremen-
tar la absorcio´n de radiacio´n visible dopando con Mn [37] o incrementar la eficiencia
de sus propiedades fotocatal´ıticas dopando con Fe [38].
1.1.1. Rutilo
La fase rutilo posee una estructura cristalina tetragonal, con grupo espacial de si-
metr´ıa D144h−P42/mnm (Figura 1.1 a)). Los para´metros de red que definen este sistema
tienen los siguientes valores: a = b = 4,5937 A˚ y c = 2,9587 A˚ [39]. En la fase ruti-
lo cada a´tomo de Ti esta´ coordinado con seis a´tomos de O formando octaedros TiO6
que se encuentran conectados con los octaedros vecinos compartiendo dos aristas y
dos ve´rtices. La diferencia que existe entre los enlaces Ti−O basales (d0 = 1,946 A˚) y
apicales (D0 = 1,984 A˚) [40], y la pequen˜a deformacio´n de los a´ngulos O−Ti−O en el
plano basal (81,2◦ [40]) hacen que los octaedros se encuentren ligeramente distorsiona-
dos tetragonal y trigonalmente, respectivamente, como se muestra en el esquema de la
Figura 1.1 b).
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Figura 1.1: a) Celda unitaria de la fase rutilo del TiO2; b) Octaedro TiO6 caracter´ıstico de
rutilo.
La fase rutilo del TiO2 es considerada un o´xido semiconductor de “banda ancha”, ya
que posee un intervalo de energ´ıas prohibidas (Eg) de unos 3,05 eV a 300 K. Es la fase
cristalina ma´s abundante y termodina´micamente ma´s estable del TiO2, con un punto de
fusio´n relativamente alto (1840 ◦C [41]). Su alto ı´ndice de refraccio´n y transparencia, su
resistencia a los a´cidos, a la fotocorrosio´n [7], su baja toxicidad y su bajo coste hacen de
esta fase del TiO2 un material ido´neo para un gran nu´mero de aplicaciones. Esta fase se
emplea frecuentemente en dispositivos de purificacio´n de agua [4], ce´lulas fotovoltaicas
[42], recubrimientos autolimpiables e hidro´filos [43] o incluso en aplicaciones me´dicas
[6]. Muchas de estas aplicaciones se deben a la alta reactividad superficial con agentes
externos.
De las familias de planos del TiO2 en fase rutilo, la ma´s estudiada ha sido la familia
de planos {110} [44]. Es la familia de planos ma´s estable (de menor energ´ıa) del rutilo
[45] y se ha demostrado que es apropiada para su utilizacio´n como agente fotocatal´ıtico
en la disociacio´n de H2O [43, 46, 47], produccio´n de H2 [23, 24] o la fotodegradacio´n
de mole´culas orga´nicas [5, 48]. Adema´s, el intere´s del estudio de esta familia de planos
no so´lo se debe a su facilidad para obtener superficies con esta orientacio´n en pel´ıculas
delgadas o monocristales, sino tambie´n porque es frecuentemente empleada como pro-
totipo o modelo para el estudio fundamental de otros o´xidos meta´licos, en especial los
que tambie´n cristalizan en la fase rutilo [44], como el SnO2, CrO2, MnO2, VO2, MoO2




La fase anatasa del TiO2 posee una estructura cristalina tetragonal, con grupo
espacial de simetr´ıa D194h − I41/amd cuyos para´metros de red tienen las dimensiones
a = b = 3,7845 A˚ y c = 9,5143 A˚ [39] (Figura 1.2 a)). Al igual que en la fase rutilo,
en la fase anatasa cada a´tomo de Ti esta´ coordinado con seis a´tomos de O formando
octaedros TiO6, con cuatro enlaces Ti−O “basales” de d0 = 1,932 A˚ y dos apicales de
D0 = 1,979 A˚ [39]. A diferencia de la fase rutilo, los octaedros se encuentran conectados
con octaedros vecinos compartiendo cuatro aristas. En este caso las distorsiones de los
octaedros son ma´s complejas, como se puede observar en el esquema de la Figura 1.2
b).
Figura 1.2: a) Celda unitaria de la fase anatasa del TiO2; b) Octaedro TiO6 caracter´ıstico de
anatasa.
La fase anatasa tambie´n se comporta como un semiconductor tipo-n [20] debido a
que la estructura de defectos comparte ciertas similitudes con la fase rutilo (intersticiales
de Ti3+ y defectos de ox´ıgeno). Sin embargo, las diferencias en la estructura cristalina
tambie´n esta´n relacionadas con una diferente estructura electro´nica [49], por lo que
las propiedades f´ısicas y qu´ımicas de esta fase son ligeramente diferentes a las del
rutilo, como se muestra en las propiedades f´ısicas clasificadas en la Tabla 1.1. De esta
forma, la fase anatasa del TiO2 posee un intervalo de energ´ıas prohibidas ligeramente
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mayor que la fase rutilo, en torno a 3,2 eV a 300K, un ı´ndice de refraccio´n menor
(n = 2,5), es soluble en a´cidos como el HF y es una fase metaestable que se transforma
irreversiblemente en rutilo a temperaturas por encima de 600 ◦C [7], lo que puede
resultar un factor limitante para ciertas aplicaciones.
En 1993 Le´vy et al. [50] descubrieron que era posible obtener monocristales de la
fase anatasa del TiO2 por medio de reacciones de transporte qu´ımico. Su principal
motivacio´n fue el uso de la fase anatasa en pel´ıcula delgada como electrodo para un
tipo de ce´lula fotovoltaica de alta eficiencia, propuesto por Gra¨tzel en el an˜o 1991
[42, 51]. En los an˜os siguientes y hasta la actualidad se han invertido grandes esfuerzos
en desarrollar me´todos de s´ıntesis y fabricacio´n centrados en la fase anatasa.
Pese a que en condiciones normales de presio´n y temperatura la fase rutilo es termo-
dina´micamente ma´s estable que la fase anatasa, en 1997 se publico´ el trabajo de Gribb
y Banfield [52] donde estudiaron en profundidad la dependencia de la estabilidad de la
fase anatasa durante la cine´tica de transicio´n de fase anatasa-rutilo con el taman˜o de
part´ıcula. En este estudio descubrieron que existe un taman˜o de part´ıcula cr´ıtico, en
torno a los 14 nm de dia´metro, por debajo del cual la fase anatasa es termodina´mica-
mente ma´s estable que la fase rutilo [53]. Los estudios teo´ricos de Bernard et al. [54]
indicaban, adema´s, la influencia de la pasivacio´n de la superficie en el taman˜o y forma
de los cristales.
Con el objetivo de incrementar la actividad fotocatal´ıtica del dio´xido de titanio se
investigaron nuevos me´todos de crecimiento que permitieron reducir la dimension de los
cristales de TiO2. De esta manera, se obten´ıa una mayor proporcio´n de superficie reacti-
va y de adsorcio´n de mole´culas frente al material masivo. Sin embargo, se observo´ que la
disminucio´n de taman˜o era ma´s ventajosa en el caso del o´xido de titanio en fase anatasa
frente al rutilo, mejorando significativamente sus propiedades fotocatal´ıticas. Una de
las razones de su mayor eficiencia puede ser debido a un mayor potencial reductor de
los electrones fotogenerados, debido a que la posicio´n de la banda de conduccio´n de la
anatasa es 0,2 eV ma´s negativa que el rutilo [51]. Sin embargo, no existe una respuesta




Uno de los principales objetivos de los me´todos de fabricacio´n de materiales na-
noestructurados es incrementar el nu´mero de reacciones qu´ımicas en superficie. Una
mayor a´rea expuesta a la radiacio´n, en el rango visible o UV, multiplica el nu´mero de
electrones o pares electro´n-hueco fotogenerados necesarios para activar las reacciones
f´ısico-qu´ımicas que se producen en superficie. Esto resulta en una mayor eficiencia de
los materiales activos en dispositivos cuya respuesta este´ basada en el comportamiento
superficial como sensores de gases, catalizadores o ce´lulas fotovoltaicas. Este incremento
de la relacio´n superficie/volumen permite optimizar, adema´s, el taman˜o del dispositivo
y reducir la cantidad de material necesario para su fabricacio´n.
Reducir el taman˜o de las part´ıculas hasta niveles nanome´tricos tambie´n modifica
las propiedades f´ısicas de los materiales debido a la diferente distribucio´n y presencia de
defectos y a otros efectos que pueden ser debidos a confinamiento cua´ntico. Los efectos
cua´nticos son observables a medida que las dimensiones del material se aproximan
al radio de Bohr (aH), o son del orden de la longitud de onda de de Broglie de los
portadores de carga [55]. Para el TiO2, los efectos debidos a confinamiento cua´ntico
se observan cuando las part´ıculas tienen dimensiones extremadamente pequen˜as, con
taman˜os comprendidos entre 1,5 y 2 nm, dando lugar a un pequen˜o ensanchamiento
del intervalo de energ´ıas prohibidas de en torno a 0,1 − 0,2 eV mayor en comparacio´n
con el dio´xido de titanio masivo [56]. Sin embargo, en nanopart´ıculas de mayor taman˜o
(> 2nm) es frecuente observar que el borde de banda se encuentra desplazado hacia
energ´ıas mayores que en TiO2 masivo. En 1995, las investigaciones de Serpone et al. [57]
suger´ıan que la interaccio´n con los excitones cercanos al borde de banda, con un radio
de Bohr calculado entre 0,3 y 2 nm, parece ser la razo´n del aparente ensanchamento
del intervalo de energ´ıas prohibidas del TiO2 en part´ıculas con dia´metros de decenas o
incluso centenas de nm, permitiendo as´ı transiciones de banda a banda directas [56, 58]
y no tanto a los efectos cua´nticos de taman˜o como se pensaba inicialmente.
Pese a que los efectos de confinamiento cua´ntico debidos a la baja dimensionalidad
son dif´ıciles de observar en el TiO2, dado que es necesario obtener part´ıculas con di-
mensiones menores que 2 nm, existen otros efectos relacionados con el taman˜o de las
part´ıculas y el tipo de estructura, como pueden ser los defectos de ox´ıgeno y defectos
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io´nicos asociados (por ejemplo intersticiales de Ti3+), que conducen a una mayor efi-
ciencia de la absorcio´n de radiacio´n visible (VIS) [6]. El control de la concentracio´n de
estos defectos es de gran intere´s tecnolo´gico para su aplicacio´n en dispositivos optoe-
lectro´nicos, fotocatal´ıticos o en sensores de gases, por poner algunos ejemplos. Por esta
razo´n, es necesario estudiar en profundidad los diferentes me´todos de crecimiento de
micro- y nanoestructuras de TiO2, con los que controlar tanto la morfolog´ıa como las
propiedades f´ısicas, para su adecuado desarrollo tecnolo´gico.
En la literatura se pueden encontrar una gran variedad de me´todos qu´ımicos y
f´ısicos de fabricacio´n de TiO2 nanoestructurado. Dependiendo del tipo de morfolog´ıa
deseada, unos me´todos de s´ıntesis sera´n ma´s adecuados que otros. Me´todos como mo-
lido meca´nico [59], piro´lisis la´ser [60], hidrotermales [61], precipitacio´n [62] y me´todos
basados en deposito qu´ımico en fase de vapor (CVD o Chemical Vapor Deposition)
[63] se han empleado para la s´ıntesis de nanopart´ıculas de TiO2. De entre los me´todos
de s´ıntesis qu´ımica hu´meda ma´s habituales, el me´todo sol-gel [52, 53] ha dado buenos
resultados para el control del taman˜o y fase de las nanopart´ıculas de TiO2, y en general
de una gran variedad de materiales cera´micos.
Por medio de me´todos hidrotermales y sol-gel tambie´n es posible obtener estructuras
alargadas como varillas, nanohilos, cintas y tubos [64, 65, 66, 67], sin embargo la relacio´n
de aspecto, que es el cociente longitud/dia´metro, de las nanoestructuras obtenidas por
estos me´todos en general no es muy grande (del orden de 10:1), adema´s de ser en muchos
casos policristalinas. Empleando una s´ıntesis CVD y transporte qu´ımico en fase de vapor
(CVT o Chemical Vapor Transport) [68], es posible obtener estructuras alargadas con
una relacio´n de aspecto mayor, con longitudes de varias decenas o centenas de nm. Otros
me´todos como la electrodeposicio´n qu´ımica o anodizacio´n electroqu´ımica [1, 26, 69, 70]
permiten obtener un alto control de la relacio´n de aspecto de las nanoestructuras, sin
embargo, el sustrato empleado es un punto cr´ıtico para obtener estructuras de alta
calidad.
Para obtener nanoestructuras con una alta relacio´n de aspecto con morfolog´ıa alar-
gada como hilos, cintas, varillas y tubos se emplea generalmente me´todos de s´ıntesis en
fase vapor. Wagner y Ellis desarrollaron en la de´cada de los 60 este tipo de me´todos
para la fabricacio´n de agujas microme´tricas de Si empleando Au como catalizador [71].
Estos me´todos, se caracterizan por contener los precursores del material en fase gaseosa
que son depositados sobre un sustrato. Los distintos me´todos de s´ıntesis en fase vapor
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generalmente se caracterizan por los tipos de procesos involucrados en el crecimiento
de las nanoestructuras, que pueden ser predominantemente procesos qu´ımicos o f´ısicos.
El me´todo Vapor-Liquid-Solid (VLS) es de los ma´s desarrollados en la industria de los
semiconductores empleando part´ıculas de un metal (Au o Pt por ejemplo) que hace la
funcio´n de catalizador dando lugar a estructuras de gran longitud y alta cristalinidad,
que se caracterizan por la presencia del catalizador en uno de los extremos [68].
En el presente trabajo, hemos empleado un me´todo de crecimiento que involucra
mecanismos de evaporacio´n y posterior solidificacio´n denominado me´todo de crecimien-
to Vapor-So´lido (VS), que como veremos en la descripcio´n del me´todo en el Apartado
2.1.2 del Cap´ıtulo 2, a diferencia del me´todo VLS no precisa de un metal catalizador ni
un sustrato externo para el crecimiento de nanoestructuras. Este me´todo ha permitido
fabricar micro- y nanoestructuras de o´xidos semiconductores con una gran variedad de
morfolog´ıas y taman˜os de ZnO, Ga2O3, SnO2 o TiO2 [72, 73, 74, 75], por citar algunos
ejemplos, tanto puras como dopadas.
En este trabajo de investigacio´n tambie´n hemos estudiado las propiedades f´ısicas de
nanopart´ıculas de TiO2 (rutilo y anatasa) crecidas por medio de un me´todo en disolu-
cio´n acuosa (“Liquid Mix”) sintetizadas en el departamento de Qu´ımica Inorga´nica de
la facultad de Qu´ımicas de la UCM, bajo la supervisio´n de Julio Ramı´rez-Castellanos.
Posteriormente hemos estudiado la viabilidad del me´todo VS para el crecimiento de
micro- y nanoestructuras alargadas, tanto puras como dopadas, empleando diferentes
precursores, entre ellos las nanopart´ıculas sintetizadas por “Liquid Mix”.
1.3. TiO2 dopado
Modificar el borde de absorcio´n del TiO2 y ampliar la respuesta espectral hacia
la regio´n visible del espectro ha sido uno de los principales objetivos en el a´rea de
la produccio´n de energ´ıa solar y fotocata´lisis. En condiciones normales, el TiO2 puro
absorbe radiacio´n UV de longitud de onda λ < 387 nm que se corresponde aproxima-
damente con un 3 % de la energ´ıa solar total, mientras que la radiacio´n visible abarca
un 45 % [35]. Adema´s de modificar las dimensiones y morfolog´ıa del TiO2, otra for-
ma de modificar sus propiedades f´ısicas que permitan ampliar su respuesta espectral
es an˜adiendo otro tipo de defectos o impurezas de forma controlada (dopantes). Los
dopantes, adema´s de desplazar el borde de absorcio´n del TiO2, pueden enriquecer el
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nu´mero de aplicaciones tecnolo´gicas, ya que estos defectos o impurezas modifican las
propiedades ele´ctricas [76], o´pticas [37], fotocatal´ıticas [8], magne´ticas [77] o te´rmicas
[7] al incorporarse a la red cristalina del TiO2.
Los primeros estudios de las propiedades electro´nicas del TiO2 modificado con dis-
tintos elementos dopantes datan de los an˜os 70. Motivados por la relativa sencillez de
incorporar metales de transicio´n en la celda de rutilo del TiO2, Mizushima et al. [78, 79]
propusieron, a partir de un modelo teo´rico, unos niveles de impureza semi-emp´ıricos
en la estructura de bandas del TiO2 para diferentes cationes de V, Cr, Mn y Fe. El
posterior desarrollo de los me´todos de implantacio´n io´nica y el gran intere´s despertado
por las ce´lulas de Gra¨tzel y las diversas las aplicaciones fotocatal´ıticas han generado
recientemente un gran nu´mero de estudios basados en modificaciones de TiO2 dopado
con diferentes tipos de metales. Se ha desarrollado un especial intere´s en el dopado con
metales de transicio´n, como el V, Cr, Mn y Fe, debido a que sus iones ma´s estables
suelen tener radios io´nicos semejantes al Ti4+ o Ti3+ [80] permitiendo incorporarlos con
relativa facilidad, y por su demostrada influencia en las propiedades optoelectro´nicas,
como una reduccio´n del borde de absorcio´n del TiO2 hacia el rango visible o un in-
cremento del tiempo de vida de electrones fotogenerados que favorece sus propiedades
fotocatal´ıticas [8, 81, 82, 83].
Algunas de estas propiedades fueron estudiadas por Choi et al. [84] analizando en
profundidad las propiedades oxidantes y reductoras de nanopart´ıculas de TiO2 sinte-
tizadas por un me´todo hidrotermal y dopadas con una amplia seleccio´n de iones de la
tabla perio´dica. A partir de sus resultados, determino´ que los iones de Fe3+, V4+, Ru3+,
Mo5+, Os5+ y Re3+ incrementan significativamente la actividad fotocatal´ıtica. En este
estudio se concluye que la incorporacio´n de iones Fe3+, V4+ y Ru3+ adema´s de incre-
mentar la fotorreactividad daba lugar a un mayor tiempo vida de pares electro´n-hueco,
mientras que dopando con Co3+ y Al3+ se observo´ el efecto contrario.
Los dopantes tambie´n pueden influir en la estabilidad te´rmica y estructura cristalina
resultante del TiO2. Bessekhouad et al. [85] observaron que iones como Li+, Na+ y
K+ influyen en la cristalinidad, a la vez que pueden favorecer la estabilidad de la
fase anatasa. Un estudio similar de Gracia et al. [86] determino´ que los metales de




El intere´s por los metales de transicio´n tambie´n se debe a que pueden dar lugar
a ferromagnetismo a temperatura ambiente. Varios estudios han observado este efecto
al dopar con Mn [87, 88], V [77, 89], Cr [90] o Co [91]. Sin embargo, el origen de
este comportamiento del TiO2 no se conoce por completo y en la actualidad se sigue
debatiendo [9].
Tambie´n existen casos donde los efectos que producen los dopantes son contradic-
torios. Por ejemplo, varios estudios [82, 83, 92] han demostrado que el Cr da lugar a
una mayor actividad fotocatal´ıtica en el rango visible, adema´s de una mayor eficiencia
en la disociacio´n del agua y en la fotorreduccio´n del N2, mientras que otros estudios
[93] indican una reduccio´n de la actividad fotocatal´ıtica.
En la actualidad se pueden encontrar diversos me´todos de preparacio´n de nanoma-
teriales de TiO2 dopado. Empleando me´todos basados en CVD se ha conseguido dopar
de forma controlada con una gran variedad de elementos como V, Cr, Fe, Co, Pd, Pt
y Nd [63, 86]. Mediante procesos de difusio´n en atmo´sfera controlada se ha conseguido
dopar con no metales como C o N [22, 28], y metales como W, Mo, Al, Ra, Zr o Nb [22].
Estos me´todos, al igual que otros ma´s comunes como implantacio´n io´nica [70], esta´n
limitados por la fase cristalina deseada, ya que en ocasiones requieren tratamientos
te´rmicos adicionales, o se realizan a temperaturas que pueden dar lugar a segregacio´n
de o´xidos no deseados, o a la trasicio´n de fase anatasa-rutilo.
Las rutas en disolucio´n acuosa o s´ıntesis qu´ımica como los me´todos hidrotermales,
precipitacio´n y sol-gel se emplean frecuentemente para la s´ıntesis de nanopart´ıculas de
TiO2 dopado. Su principal ventaja frente a los me´todos anteriores es la relativamente
baja temperatura que requieren durante el proceso de s´ıntesis (< 600 ◦C). Empleando
estos me´todos se ha conseguido sintetizar nanopart´ıculas de TiO2 dopado con metales
alcalinos como Li, Na y K [85] y metales de transicio´n como V, Cr, Mn, Fe y Co
[8, 85, 87, 88, 92, 94], entre otros.
El mecanismo de incoporacio´n de los dopantes y sus propiedades f´ısicas en gene-
ral dependen del me´todo de s´ıntesis empleado para su fabricacio´n. Por esta razo´n es
de gran importancia el estudio en profundidad del estado de oxidacio´n de los iones
incorporados y el tipo de defectos que generan en el TiO2. En el presente trabajo de
investigacio´n se ha estudiado el efecto producido por distintos dopantes en la estruc-
tura cristalina, morfolog´ıa, estabilidad te´rmica y propiedades luminiscentes de nano-
y microestructuras de TiO2, prestando especial atencio´n a la concentracio´n, estado de
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oxidacio´n, mecanismo y forma en la que se encuentran incorporados y su relacio´n con
los defectos intr´ınsecos del dio´xido de titanio.
1.4. Objetivos y organizacio´n de la tesis
El objetivo principal de esta tesis es la caracterizacio´n morfolo´gica, estructural y el
estudio de las propiedades f´ısicas de micro- y nanoestructuras de TiO2 puro y dopado
empleando te´cnicas de microscop´ıa, espectroscop´ıa y simulaciones computacionales. Los
materiales estudiados en esta tesis han sido fabricados mediante dos me´todos distintos.
Por un lado, en el Departamento de Qu´ımica Inorga´nica I de la Facultad de Qu´ımica
de la UCM se han sintetizado nanopart´ıculas de TiO2 en estado puro y dopado con
V, Cr y Mn en fase rutilo, y en estado puro y dopado con Fe y Al en fase anatasa
en concentraciones comprendidas entre 5 y 30 % cat. (dependiendo del dopante) em-
pleando un me´todo de s´ıntesis qu´ımica denominado “Liquid Mix” en el que se emplean
precursores polime´ricos. Por otro lado, se han investigado las condiciones o´ptimas para
la obtencio´n de nano- y microestructuras alargadas de TiO2 empleando tratamientos
te´rmicos VS, bajo un flujo controlado de Ar, utilizando precursores en polvo de Ti
meta´lico, TiN, y las nanopart´ıculas de TiO2 sintetizadas por “Liquid Mix”. Utilizan-
do el mismo me´todo se han investigado las condiciones o´ptimas para la obtencio´n de
micro- y nanoestructuras alargadas de TiO2 dopado con Cr empleando precursores
compuestos por mezclas controladas de Ti+Cr2O3, TiN+Cr2O3 y nanopart´ıculas de
Ti1−xCrxO2 (x = 0,05, 0,10). La eleccio´n de los dopantes se ha realizado debido a la
importancia que tienen en la actualidad los metales de transicio´n como el V, Cr y Mn
en las propiedades f´ısicas del TiO2 para un gran nu´mero de aplicaciones en el campo
de la electro´nica, optoelectro´nica, cata´lisis, fotocata´lisis o espintro´nica, y sobre todo
debido a los escasos estudios existentes que profundicen en los efectos que producen
los dopantes en las propiedades f´ısicas y estructurales del TiO2. Los dopantes Fe y Al
se han seleccionado por influir en la estabilidad de la fase anatasa del TiO2, el pri-
mero favoreciendo la transformacio´n de fase y el segundo inhibie´ndola. La informacio´n
existente que compare y profundice en los mecanismos involucrados en la transicio´n
de fase anatasa−rutilo (ART) debido a la incorporacio´n de estos dopantes es escasa.
Los precursores empleados para la s´ıntesis de micro- y nanoestructuras alargadas de
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TiO2 se han seleccionado con el objetivo de optimizar las condiciones de crecimien-
to VS necesarias al emplear polvo de TiO2 comercial como material precursor, como
conseguir la reduccio´n de la temperatura empleada durante el tratamiento te´rmico. Ti
y TiN se han seleccionado por su baja temperatura de descomposicio´n y oxidacio´n,
y las nanopart´ıculas de TiO2 se han utilizado para estudiar co´mo las dimensiones de
part´ıcula influyen en los mecanismos de crecimiento VS. Dentro de los dopantes, el Cr
se ha utilizado como dopante de micro- y nanoestructuras de TiO2 por ser un dopante
que modifica las propiedades o´pticas, electro´nicas y magne´ticas que son de intere´s para
un gran nu´mero de aplicaciones como dispositivos opto-electro´nicos y sensores.
Mediante te´cnicas de microscop´ıa electro´nica de transmisio´n (TEM) se ha estudiado
la morfolog´ıa, calidad y fase cristalina de las muestras compuestas por nanopart´ıculas
de TiO2 puro y dopado, y mediante te´cnicas de microscop´ıa electro´nica de barrido
(SEM) se ha estudiado la influencia de los para´metros empleados en los tratamientos
VS (tiempo, temperatura y flujo de Ar) en la morfolog´ıa de las micro- y nanoestructu-
ras de TiO2 puro y dopado con Cr fabricadas con los distintos precursores. El estudio
de la composicio´n qu´ımica y concentracio´n de dopantes en las muestras se ha reali-
zado mediante ana´lisis de espectros de dispersio´n en energ´ıas de Rayos-X (EDS) en
un microscopio SEM. Para la caracterizacio´n estructural se han empleado te´cnicas de
difraccio´n de Rayos-X (XRD), difraccio´n de electrones retrodispersados en un SEM
(EBSD), y espectroscop´ıa Raman en un microscopio o´ptico confocal. Con estas te´cni-
cas se pretende hacer un estudio del efecto de la baja dimensionalidad y los dopantes en
la estructura cristalina del TiO2, as´ı como determinar las fases y los planos preferentes
de crecimiento de las estructuras alargadas de mayores dimensiones.
El estudio de las propiedades o´pticas se realiza mediante las te´cnicas de catodolu-
miniscencia (CL) en un microscopio SEM y fotoluminiscencia (PL) en un microscopio
o´ptico confocal, donde se prestara´ especial atencio´n al efecto producido por los dopantes
comparando con muestras de referencia del material en estado puro (rutilo y anatasa,
cuando corresponda). El estudio de la estabilidad te´rmica de las nanopart´ıculas de la
fase anatasa del TiO2 se realiza mediante el ana´lisis de termodifraccio´n y espectros-
cop´ıa Raman en funcio´n de la densidad de excitacio´n y el tiempo. A partir de estos
resultados se pretende conseguir un me´todo de control local de la fase en superficies de
TiO2 dopado.
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El estado de oxidacio´n de los dopantes y la influencia de los defectos estructurales en
las propiedades electro´nicas del TiO2 justifica el estudio realizado mediante la te´cnica
de fotoelectrones emitidos por Rayos-X (XPS), prestando especial atencio´n a la banda
de valencia (BV), que aporta informacio´n de la densidad de estados (DOS) ocupados.
Un ana´lisis ma´s completo de la BV se realiza empleando la te´cnica de XPS resonante,
para el cual es necesario hacer un estudio previo de la absorcio´n de Rayos-X (XAS)
proporcionando informacio´n de los estados desocupados. El estudio se centra en la
regio´n de los Rayos-X blandos de los bordes de absorcio´n L2,3 del Ti y de los metales
de transicio´n empleados como dopantes y del borde O(1s) K. La eleccio´n de estos
bordes de absorcio´n se debe a que son muy sensibles al entorno cristalino, por lo que
se prestara´ especial atencio´n a la influencia de los dopantes.
Por u´ltimo, se empleara´ la teor´ıa del funcional de densidad (DFT) para realizar un
estudio de los defectos puntuales en TiO2, como las vacantes de ox´ıgeno (VO), susti-
tucio´n catio´nica y defectos combinados, analizando la DOS, DOS parcial, funcio´n de
localizacio´n de electrones (ELF) y la carga efectiva de Bader. Los resultados de la
estructura electro´nica calculada teo´ricamente se contrastara´n con los resultados expe-
rimentales obtenidos mediante las te´cnicas de espectroscop´ıa XPS y XAS.
La presentacio´n de los resultados, su ana´lisis y conclusiones en relacio´n a cada uno
de estos objetivos se ha estructurado en siete cap´ıtulos, descritos a continuacio´n:
• En este primer Cap´ıtulo se realiza una breve introduccio´n de las propiedades ma´s
relevantes del TiO2 y sus dos fases anatasa y rutilo estudiadas en esta tesis. Se
incide en la relevancia e intere´s de la morfolog´ıa, taman˜o y el dopado presentando
una visio´n general de sus aplicaciones ma´s importantes. En la u´ltima parte se
exponen los objetivos principales de la tesis y la organizacio´n de la misma.
• En el segundo Cap´ıtulo se presentan las muestras investigadas as´ı como las condi-
ciones de crecimiento VS o´ptimas para la fabricacio´n de micro- y nanoestructuras,
tanto puras como dopadas. A continuacio´n se describen las te´cnicas de caracteri-
zacio´n empleadas durante el estudio realizado, incluyendo una breve explicacio´n
de los fundamentos f´ısicos y las condiciones de medida usadas en cada caso. Tam-
bie´n se describe el fundamento f´ısico de los me´todos computacionales empleados
para la simulacio´n de defectos puntuales.
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• En el Cap´ıtulo 3 se presentan los resultados experimentales junto a su ana´lisis,
relativos a las muestras de nanopart´ıculas de TiO2 en fase rutilo puro y dopadas
con V, Cr y Mn, junto con la caracterizacio´n morfolo´gica, estructural, luminiscente
(CL) y electro´nica empleando las te´cnicas descritas en el Cap´ıtulo 2. Se presta
especial atencio´n al estado de oxidacio´n de los dopantes y su influencia en la
luminiscencia y entorno cristalino del Ti.
• En el Cap´ıtulo 4 se presentan los resultados relativos a las muestras de nano-
part´ıculas de TiO2 en fase anatasa puro y dopado con Fe y Al, junto con la
caracterizacio´n morfolo´gica, estructural, luminiscente (PL) y electro´nica. El es-
tudio de la transformacio´n de fase anatasa-rutilo se ha realizado induciendo la
transformacio´n te´rmicamente y empleando radiacio´n la´ser UV (λ = 325 nm). Los
estudios XPS se realizan para obtener informacio´n de los defectos involucrados
en la inhibicio´n o promocio´n de la fase observada al dopar con Al o Fe, respec-
tivamente, y mediante XAS (en modo transmisio´n) se analiza el estado de la
transicio´n comparando con los resultados obtenidos mediante espectroscop´ıa Ra-
man. Empleando el la´ser UV se desarrolla un me´todo de impresio´n o estampado
la´ser para modificar la fase local en la superficie de TiO2 dopado con Fe.
• En el Cap´ıtulo 5 se presentan los resultados obtenidos en los tratamientos te´rmicos
VS para la s´ıntesis de micro- y nanoestructuras alargadas de TiO2 puro y dopado
con Cr. Se realiza una caracterizacio´n morfolo´gica, estructural y luminiscente (CL
y PL) de las distintas muestras, prestando especial atencio´n a la morfolog´ıa que se
obtiene a partir de los diferentes precursores. De las muestras dopadas con Cr se
realiza un estudio detallado de las condiciones o´ptimas para la s´ıntesis y control
del dopado de microestructuras en forma de tubo y varillas. Combinando te´cnicas
de espectroscop´ıa Raman polarizado y difraccio´n de electrones retrodispersados
se completara´ la caracterizacio´n cristalogra´fica.
• El Cap´ıtulo 6 se centra en el estudio de microestructuras de morfolog´ıa tubular y
varillas de TiO2 dopado con Cr crecidas mediante tratamientos te´rmicos VS. En
primer lugar se realiza un estudio detallado de la influencia del Cr en los espectros
Raman polarizados obtenidos en las facetas (110) contrastando los resultados con
un monocristal de TiO2 (110) en fase rutilo. Las propiedades luminiscentes de
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las microestructuras se analizan mediante las te´cnicas de CL y PL. Tambie´n se
realiza un estudio preliminar de las capacidades de las microestructuras como gu´ıa
de ondas y cavidad resonante. Finalmente la estructura electro´nica se estudia en
detalle mediante las te´cnicas de XPS, XPS resonante y XAS, prestando atencio´n
en la concentracio´n de Cr y los efectos que produce en la BV y entorno cristalino
del Ti. Estos resultados experimentales son contrastados con el estudio teo´rico
de defectos puntuales (vacantes de ox´ıgeno, defecto sustitucional de Cr y defecto
combinado 2Cr+VO) realizado mediante simulaciones DFT.
• Para finalizar, en el Cap´ıtulo 7 se hace una recopilacio´n de las principales conclu-
siones que se han extra´ıdo a partir del ana´lisis de los resultados experimentales
obtenidos durante la realizacio´n de este trabajo de investigacio´n.





2 Te´cnicas experimentales yme´todos computacionales
2.1. Muestras investigadas
En este trabajo se han fabricado y analizado muestras de TiO2 micro- y nanoes-
tructurado tanto en estado puro como dopado. Las muestras se dividen en dos bloques
dependiendo del me´todo de s´ıntesis y morfolog´ıa obtenida.
El primer bloque corresponde a muestras compuestas por nanopart´ıculas de TiO2
puro y dopadas con Al y Fe en fase anatasa y nanopart´ıculas de TiO2 puro y dopadas con
V, Cr y Mn en fase rutilo, sintetizadas todas ellas por medio de precursores polime´ricos.
El segundo bloque de muestras han sido crecidas empleando tratamientos te´rmicos
Vapor-So´lido (VS) utilizando diversos precursores con el fin de obtener micro- y na-
noestructuras alargadas (como hilos, varillas y tubos) de TiO2 y TiO2 dopado con Cr
en fase rutilo.
2.1.1. Nanopart´ıculas de TiO2 puro y dopadas con elementos meta´li-
cos
Para sintetizar las nanopart´ıculas de TiO2, tanto en estado puro como dopadas,
se ha empleado un me´todo sol-gel modificado denominado “Liquid Mix”, basado en el
me´todo patentado por Maggio P. Pechini en 1967 [95], en el que se utilizan precursores
polime´ricos. La elaboracio´n del material ha sido supervisada por el Dr. Julio Ramı´rez-
Castellanos en el Departamento de Qu´ımica Inorga´nica I de la Facultad de Ciencias
Qu´ımicas de la Universidad Complutense de Madrid.
Los precursores utilizados para la s´ıntesis de TiO2 puro son Ti(OBu)4 (Aldrich
97 %), a´cido c´ıtrico y etilenglicol, y para los dopantes se an˜aden los precursores listados
en la Tabla 2.1. En primer lugar, se prepara una disolucio´n de a´cido c´ıtrico con agua
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desionizada, en una concentracio´n 1:3. En segundo lugar, se an˜aden las cantidades
estequiome´tricas de Ti(OBu)4 y del precursor del dopante seleccionado (V, Cr, Mn, Fe
o Al), a la solucio´n acuosa, mientras que la mezcla se mantiene bajo agitacio´n continua
y T < 100 ◦C (sin ebullicio´n). Se an˜ade la cantidad de etilenglicol en relacio´n 2:3 al
a´cido c´ıtrico, forma´ndose el gel segu´n se produce la evaporacio´n del agua a T > 100
◦C, dando lugar a una resina que, posteriormente, se calcina, obtenie´ndose un polvo
fino de nanopart´ıculas. Con objeto de eliminar residuos orga´nicos, el polvo obtenido
se somete a un tratamiento te´rmico a 350 ◦C durante 30 horas. Posteriormente, para
completar la cristalizacio´n de las nanopart´ıculas, las muestras se tratan a temperaturas
comprendidas entre 450 y 650 ◦C durante 15 horas, dependiendo del dopante y fase
deseada (ver Tabla 2.1). Las muestras obtenidas son monofa´sicas y con un contenido en
carbono por debajo del l´ımite de deteccio´n del analizador de carbono utilizado (Perkin
Elmer 2400 CHN, con error del ±0,01 %).
Tabla 2.1: Lista de precursores empleados, pureza y temperaturas empleadas para la
cristalizacio´n de la fase deseada.
Dopante Precursor TC (◦C) Fase
Puro Ti(OBu)4 Aldrich 97 % 650 Rutilo
Vanadio NH4VO5 Aldrich 99 % 650 Rutilo
Cromo Cr(NO3)3·9H2O Aldrich 99 % 650 Rutilo
Manganeso MnCO3 Aldrich 99 % 650 Rutilo
Puro Ti(OBu)4 Aldrich 97 % 550 Anatasa
Hierro Fe(NO3)3·9H2O Aldrich 99 % 450 Anatasa
Aluminio Al(NO3)3·9H2O Aldrich 99 % 550 Anatasa
De esta forma, se han conseguido sintetizar nanopart´ıculas de Ti1−xMxO2 (M=V,
Cr, Mn, Fe, Al) con altos grados de dopado (0 < x < 0,3) y homogeneidad en morfo-
log´ıa y taman˜o de part´ıcula manteniendo una u´nica fase cristalina, siendo e´sta anatasa
para las nanopart´ıculas dopadas con Aluminio y Hierro y rutilo en el caso de las na-
nopart´ıculas dopadas con Vanadio, Cromo y Manganeso. Una de las ventajas de este
me´todo de s´ıntesis consiste en la combustio´n de materia orga´nica a temperaturas re-
lativamente bajas (< 450 ◦C) y el control preciso de la concentracio´n y homogeneidad
de dopantes respecto de otros me´todos convencionales de tipo sol-gel [96]. Para mayor
detalle sobre la s´ıntesis de estos materiales se puede acudir a las referencias [12] y [14].
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2.1.2. Micro- y nanoestructuras alargadas de TiO2 puro y dopadas
con Cromo
Para fabricar el grupo de muestras compuestas por micro- y nanoestructuras alar-
gadas de TiO2 en estado puro se han utilizado diferentes precursores, como polvo de
Titanio meta´lico (Ti, Aldrich 99,9 %), Nitruro de Titanio (TiN, Aldrich 99,9 %) y pol-
vo de nanopart´ıculas de TiO2 (sintetizadas por el me´todo “Liquid Mix”) sometidos a
tratamientos te´rmicos VS. Las muestras fabricadas poseen morfolog´ıas variadas como
nanohilos, nano- y microvarillas y otras estructuras alargadas de mayor complejidad.
Empleando el mismo me´todo, tambie´n se ha conseguido fabricar varillas y tubos de
dimensiones micro- y nanome´tricas de TiO2 dopado con Cr empleando diferentes tipos
de precursor. Por un lado se han an˜adido diferentes cantidades de dio´xido de cromo
(α−Cr2O3, Aldrich 99,9 %) a los precursores previamente mencionados (Ti y TiN), y
por otro, se ha empleado como material precursor el polvo de nanopart´ıculas de TiO2
dopadas con Cr sintetizadas por el me´todo “Liquid Mix”, descrito en el Apartado 2.1.1.
La principal ventaja de este me´todo de fabricacio´n respecto de otros me´todos te´rmi-
cos es la ausencia de catalizadores que puedan llegar a contaminar las muestras crecidas,
y de sustratos an˜adidos ya que las estructuras de TiO2 crecen sobre el propio material
precursor. Adema´s, tiene la ventaja de que el tiempo de tratamiento es relativamente
ra´pido (1− 15 h) frente al me´todo de s´ıntesis “Liquid Mix” (30− 45 h).
El material precursor sometido a tratamientos te´rmicos VS esta´ compuesto por
polvo compactado con una prensa hidra´ulica Mega KP-30A aplicando una presio´n de
2 t para obtener pastillas con forma de disco de 7 mm de dia´metro y 1 mm de espesor.
En el caso de las muestras dopadas con cromo, las mezclas controladas de precursores
de TiO2 (Ti o TiN) y polvo de Cr2O3, han sido introducidas previamente en un molino
centr´ıfugo Retsch S100 de bolas de a´gata de 20 mm para homogeneizar la mezcla y
reducir el taman˜o de grano.
Una vez elaboradas las pastillas, se introducen en un horno utilizando una barquilla
de alu´mina como soporte. Los hornos empleados son un horno de tipo mufla Carbolite
RHF 1500 y dos hornos de tipo tubular OBERSAL ST112520 y CHESA 4800 donde
se emplean tubos de cuarzo para introducir las muestras. Posteriormente las pastillas
se someten a tratamientos te´rmicos asistidos por un flujo controlado de gas Argo´n de
entre 0,8 y 1,6 l/min, como se muestra en el esquema de la Figura 2.1.
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Figura 2.1: Esquema de horno tubular como el empleado durante los procesos VS.
Al aumentar la temperatura se forma una atmo´sfera sobresaturada sobre la pastilla
precursora, producto de la evaporacio´n de las part´ıculas ma´s superficiales de la muestra
en contacto con la atmo´sfera de Ar. Estas part´ıculas pueden ser arrastradas por el flujo
de gas, favoreciendo su depo´sito y condensacio´n sobre la misma superficie de la pastilla.
La presencia de centros de nucleacio´n favorecera´ la condensacio´n del material precursor
para dar lugar al crecimiento de micro- y nanoestructuras. La principal ventaja de este
mecanismo de crecimiento Vapor-So´lido (VS), frente a otras te´cnicas de crecimiento,
es la de no necesitar un catalizador espec´ıfico ya que todo el proceso es llevado a cabo
sobre el propio precursor, que actu´a a la vez como fuente y sustrato, sin incorporacio´n
de impurezas provenientes de un catalizador.
Los tratamientos te´rmicos VS realizados a presio´n atmosfe´rica esta´n representados
esquema´ticamente en la Figura 2.2. Se pueden diferenciar dos tipos de tratamiento:
simple y escalonado.
El tratamiento simple consiste en un u´nico ciclo te´rmico que esta´ compuesto por
un incremento lineal de temperatura (o rampa) que dura entre 90 y 180 minutos hasta
alcanzar la temperatura del tratamiento (T1), y una etapa en la que se mantiene la
temperatura constante durante un tiempo predeterminado o tiempo de tratamiento
(t1) que puede variar entre 1 − 15 horas. Posteriormente se apagan las resistencias y
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Figura 2.2: Esquema de los tipos de tratamientos te´rmicos realizados.
se deja enfriar la muestra, sin emplear ningu´n tipo de sistema de enfriamiento, hasta
alcanzar de nuevo la temperatura ambiente.
El tratamiento escalonado consiste en un ciclo te´rmico con dos etapas de tempe-
ratura constante, con un tiempo de rampa de 60 minutos entre la primera y segunda
etapa hasta alcanzar la temperatura del tratamiento (T2), que se mantendra´ constante
durante un tiempo (t2) de 1 − 8 horas para posteriormente desconectar las resisten-
cias y dejar enfriar hasta alcanzar la temperatura ambiente. En general el primer ciclo
de temperatura se realiza para favorecer las condiciones de oxidacio´n en las muestras
fabricadas empleando TiN como precursor.
En la Tabla 2.2 se encuentra la lista de tratamientos te´rmicos realizados para la
fabricacio´n de micro- y nanoestrucutras de TiO2 y TiO2 dopado con Cromo empleando
como precursores titanio meta´lico, nitruro de titanio y polvo comercial de TiO2, y en
la Tabla 2.3 se encuentra la lista de tratamientos te´rmicos de un ciclo empleando como
precursor polvo compactado de nanopart´ıculas de Ti1−xCrxO2 (x = 0,05 y 0,10) para
la obtencio´n de varillas y tubos de dimensiones micro- y nanome´tricas.
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Tabla 2.2: Tratamientos te´rmicos 1 - Lista de precursores empleados y sus correspondientes
ciclos te´rmicos para la obtencio´n de TiO2 y TiO2 dopado con Cr.
Tratamiento Ti Ti+Cr2O3 TiN TiN+Cr2O3
T1 (◦C) 750− 900 800 300 300, 750
t1 (h) 1, 2, 8 2, 8 3 3
T2 (◦C) − − 800, 900 800, 1300
t2 (h) − − 8 2, 4, 8
Flujo Ar (l/min) 1,6 1,6 0,8 0,8− 1,6
Tabla 2.3: Tratamientos te´rmicos 2 - Lista de tratamientos te´rmicos VS de un ciclo em-
pleando como precursor polvo de nanopart´ıculas dopadas con Cromo bajo un flujo de Argo´n de
1,6 l/min.
Temperatura de tratamiento
% cat. Dopante 1200 ◦C 1300 ◦C 1400 ◦C
5 % Cr 10 h 5, 10, 15 h 10 h
10 % Cr 10 h 5, 10, 15 h 10 h
2.1.3. Nomenclatura
Para simplificar la identificacio´n de las distintas muestras analizadas durante el
trabajo de investigacio´n, se ha empleado una nomenclatura que refleja tanto el material
que compone la muestra como el tratamiento realizado. Para identificar el material,
dependiendo de si se trata de polvo de nanopart´ıculas dopadas o de TiO2 crecido a
partir de tratamientos VS se utiliza una nomenclatura diferente:
• Polvo de nanopart´ıculas: “Mx”, donde M representa el metal introducido como
dopante y x representa la concentracio´n catio´nica ( % cat.). Por ejemplo, “V05 ”
corresponde a una muestra de polvo de nanopart´ıculas de TiO2 dopadas con un
5 % cat. de Vanadio o Ti0,95V0,05O2.
• TiO2 crecido a partir de tratamientos VS: “P Mx”, donde P representa el pre-
cursor utilizado, M el dopante en los casos correspondientes, y x la concentracio´n
catio´nica presente en la mezcla inicial. Por ejemplo, “TiN Cr10 ” corresponde a
una muestra de TiO2 dopado con Cromo empleando como precursor una mezcla
de TiN y un 10 % cat. de Cr2O3.
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Por otro lado, los tratamientos te´rmicos simples y escalonados se van a caracterizar
por su temperatura y tiempo de tratamiento, obviando tanto los tiempos de rampa
como el tiempo y la temperatura de la primera etapa en el caso de los tratamien-
tos escalonados dado que son para´metros que una vez se han establecido los valores
o´ptimos se han mantenido fijos, como se indica en la Tabla 2.2. De esta forma para
un tratamiento espec´ıfico se an˜adira´ el sufijo “-T t” al co´digo asociado al precursor
correspondiente, donde T corresponde a la temperatura del tratamiento en ◦C y t el
tiempo que se mantiene a esa temperatura. Por ejemplo:
• “Cr10-1300 10h”: Corresponde a una muestra de polvo de nanopart´ıculas de
Ti0,90Cr0,10O2 sometida a un tratamiento te´rmico a 1300 ◦C y 10 horas de dura-
cio´n.
• “TiN-900 8h”: Corresponde a una muestra de TiO2 crecida a partir de polvo
de TiN sometido a un tratamiento te´rmico de 900 ◦C durante 8 horas.
Dada la variedad de muestras estudiadas, distinguidas por su fase cristalina (anata-
sa o rutilo), morfolog´ıa (nanopart´ıculas o estructuras alargadas) y dopante (V, Cr,
Mn, Fe o Al), la presentacio´n de las muestras se encontrara´ al inicio del Cap´ıtulo que
corresponda.
2.2. Te´cnicas de Caracterizacio´n
Para obtener informacio´n morfolo´gica, estructural, o´ptica y qu´ımica, a nivel micro-
y nanome´trico se han empleado las diferentes te´cnicas de caracterizacio´n que se descri-
ben en la presente Seccio´n. Las te´cnicas empleadas se pueden clasificar en tres grupos
diferenciados dependiendo del tipo de fuente de excitacio´n o sonda empleado ya sean
electrones (e−) o fotones (hν) de energ´ıas en el rango Visible-UV (la´ser) o de alta
energ´ıa (Rayos-X). El tipo de informacio´n obtenida dependera´ de la sen˜al generada
por la muestra tras interaccionar con la sonda. Para el ana´lisis sera´ necesario emplear
un detector apropiado para recoger la informacio´n que proviene de la muestra. En la
Tabla 2.4 esta´n clasificadas las te´cnicas empleadas as´ı como la informacio´n ba´sica que
podemos obtener de ellas.
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Tabla 2.4: Te´cnicas experimentales - Clasificacio´n de las te´cnicas experimentales en funcio´n
de la fuente de excitacio´n empleada.
Fuente Te´cnica Sen˜al analizada Informacio´n
e−
SEM e− secundarios Morfolog´ıa
CL hν (IR-Vis-UV) Luminiscencia
EDX hν (Rayos-X) Composicio´n
EBSD e− retrodispersados Estructura
TEM/HRTEM e− transmitidos/difractados Estructura
hν (La´ser)
Raman hν dispersados Estructura
PL hν (IR-Vis-UV) Luminiscencia
hν (Rayos-X)
XRD hν Rayos-X difractados Estructura
XPS e− fotoemitidos Composicio´n
XAS hν Rayos-X absorbidos Composicio´n
2.2.1. Microscop´ıa Electro´nica de Barrido
Un microsco´pio electro´nico de barrido (SEM) permite obtener ima´genes topogra´ficas
con elevada resolucio´n, a partir de los electrones con energ´ıas inferiores a 50 eV gene-
rados tras la interaccio´n del haz de electrones acelerados, provenientes del ca´todo, con
la muestra analizada. Tan so´lo aquellos electrones generados a unos pocos nano´metros
de la superficie (entre 1 y 5 nm) tendra´n energ´ıa suficiente para abandonar la muestra
y llegar al detector. El sistema de deteccio´n para generar ima´genes de topograf´ıa en
un SEM consiste en un centelleador conectado a un fotomultiplicador mediante una
gu´ıa de ondas. Los electrones producidos inela´sticamente tras la interaccio´n del haz de
electrones de alta energ´ıa con la superficie de la muestra son acelerados hacia el cen-
telleador, produciendo una sen˜al luminosa cuya intensidad es proporcional al nu´mero
de electrones generados. La sen˜al asociada a estos electrones, denominados electrones
secundarios (SE), es muy sensible a la topograf´ıa de la muestra puesto que provienen de
un volumen muy pequen˜o pro´ximo a la superficie de la muestra. El control del barrido,
colimacio´n y enfoque del haz se realiza mediante un sistema de lentes magne´ticas dis-
puestas en el interior del microscopio, que trabaja en condiciones de alto vac´ıo (∼ 10−6
Torr). La sincronizacio´n del sistema de barrido del haz sobre la muestra con el sistema
de deteccio´n de electrones permite adquirir ima´genes con resolucio´n espacial elevada
que puede oscilar entre unos pocos nano´metros y decenas de nm dependiendo de las
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condiciones de observacio´n.
Figura 2.3: Volu´menes de generacio´n ilustrativos de las distintas sen˜ales generadas por la
interaccio´n de los electrones en un SEM
Un microscopio SEM tambie´n es una herramienta que permite observar otros feno´me-
nos producto de la interaccio´n de los electrones de alta energ´ıa con el material. La Figura
2.3 representa las distintas sen˜ales generadas en un SEM y los rangos de generacio´n
aproximados. Las sen˜ales generadas, se describira´n detenidamente en los apartados
siguientes.
En la realizacio´n de este trabajo de tesis se han empleado tres microscopios SEM:
un HITACHI S-2500, un Leica 440 Stereoscan y un FEI Inspect S, trabajando con
potenciales de aceleracio´n de electrones entre 7 y 20 kV, intensidades de corriente desde
los picoamperios a microamperios y temperaturas entre los 100 y 300 K.
2.2.2. Catodoluminiscencia
La catodoluminiscencia (CL) es una te´cnica de caracterizacio´n no destructiva ba-
sada en la excitacio´n de luminiscencia de un material mediante un haz de electrones
acelerados. Debido a la elevada energ´ıa adquirida por los electrones en un SEM (5 a 30
keV), la emisio´n originada mediante este proceso de excitacio´n proviene de todos los
mecanismos luminiscentes presentes en el material. Al interaccionar el haz de electro-
nes acelerados con la muestra, se generan miles de pares electro´n-hueco, parte de los
cuales se recombinan de forma radiativa generando fotones en el rango visible, IR o UV
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cuyo ana´lisis permite caracterizar las propiedades luminiscentes de la muestra. En la
Figura 2.4 esta´n representados los principales procesos que dan lugar a luminiscencia
en semiconductores. Estas recombinaciones radiativas pueden ser intr´ınsecas, cuando
las transiciones se producen de banda a banda (ejemplo 3 en la Figura 2.4), o extr´ınse-
cas, cuando las transiciones se producen entre niveles dentro del intervalo de energ´ıas
prohibidas debido a defectos dentro del material y/o la presencia de dopantes (ejemplos
4 a 8). La sen˜al de CL que medimos depende de muchos factores, como pueden ser la
estructura cristalina, orientacio´n, densidad de defectos, intensidad del haz de electro-
nes, energ´ıa de los electrones incidentes y temperatura, por lo que estos para´metros se
tendra´n en cuenta durante el ana´lisis de la sen˜al de CL.
Figura 2.4: Esquema de los principales procesos involucrados en la generacio´n de sen˜al de
CL: (1) Creacio´n de un par electro´n-hueco,(2) desexcitaciones no radiativas,(3) transicio´n de
banda de conduccio´n (BC) a banda de valencia (BV),(4) transicio´n de BC a nivel aceptor,(5)
transicio´n de nivel donor a nivel aceptor, (6) transicio´n de nivel donor a BV,(7) recombinacio´n
de un excito´n y (8) transicio´n de un nivel profundo a BV.
El volumen del que procede la sen˜al de CL depende de la regio´n del material en la que
los electrones del haz incidente disipen su energ´ıa, activando los distintos mecanismos
radiativos. En general los fotones provienen de un volumen microme´trico cercano a la
superficie cuya forma depende del nu´mero ato´mico del material (Z) y la energ´ıa del haz
incidente. As´ı, para Z pequen˜os, el volumen de generacio´n presenta forma de la´grima,
siendo aproximadamente esfe´rico para 15 < Z < 40 y semiesfe´rico para Z mayores.
La dimensio´n vertical de este volumen se denomina rango de penetracio´n o Rango de
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donde A es el peso ato´mico en g·mol−1, ρ es la densidad en g·cm−3, Z es el nu´mero
ato´mico y Eb es la energ´ıa del haz de electrones en keV. Utilizando los valores de
densidad de las Tablas 1.1 y una energ´ıa del haz de electrones de 20 keV, se obtienen
unos valores de RG de 2,2 µm para la anatasa y 2,0 µm para el rutilo.
En el SEM, el haz puede desplazarse sobre la superficie de la muestra, permitiendo
adquirir una sen˜al de luminiscencia punto a punto con la que conformar ima´genes de
CL de elevada resolucio´n espacial por medio de un fotomultiplicador (PM) colocado
en la ventana del SEM. Los contrastes que se pueden observar se deben a variaciones
en la distribucio´n espacial de centros de recombinacio´n. Dependiendo del volumen de
generacio´n, el taman˜o del haz de electrones y la longitud de difusio´n de portadores
minoritarios del material, se pueden alcanzar resoluciones de de´cimas de µm.
Figura 2.5: Esquema del sistema de conteo de fotones para medir espectros de CL
Para realizar la adquisicio´n de los espectros de catodoluminiscencia se dispone de
una ca´mara CCD Hamamatrsu PMA-12 que recoge la luz desde la ca´mara del SEM a
trave´s de una gu´ıa de luz en un rango de longitudes de onda desde 200 a 950 nm. El
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dispositivo esta´ directamente comunicado con el software de adquisicio´n de datos para
su posterior ana´lisis. En los casos donde la sensibilidad de la ca´mara CCD no permite
obtener espectros de CL con intensidad suficiente, se ha empleado un sistema compues-
to por una gu´ıa de luz para recoger la sen˜al o´ptica del microscopio, un monocromador
Oriel Cornerstone 1/4m, un fotomultiplicador (PM) Hamamatsu R928 en modo con-
tador de fotones, una tarjeta de adquisicio´n de datos y un ordenador que controla el
monocromador y recibe los datos necesarios para poder representarlos en un rango de
longitudes de onda de 300 a 900 nm. El esquema de este sistema denominado “conteo
de fotones” (PC) esta´ representado en la Figura 2.5.
Como se ha dicho anteriormente, la temperatura de la muestra es un factor impor-
tante en la emisio´n de CL. A temperatura ambiente, la sen˜al de CL compite con las
transiciones no radiativas en las que intervienen fonones. Al disminuir la temperatura,
tambie´n disminuye la contribucio´n de los fonones, de modo que por lo general las ban-
das de emisio´n de CL son mas intensas y estrechas. Por esta razo´n, se dispone de un
sistema de control de temperatura compuesto por una termorresistencia, un termopar
y un circuito de enfriamiento mediante nitro´geno l´ıquido y N2 gas que permite trabajar
en un rango de temperaturas entre 80 y ma´s de 300 K.
2.2.3. Dispersio´n de Rayos X en Energ´ıas
Las medidas de la composicio´n y concentracio´n qu´ımica se han obtenido en cada
muestra mediante espectroscop´ıa de dispersio´n de Rayos X (EDX). Esta te´cnica se basa
en la deteccio´n de la energ´ıa de los fotones de Rayos X emitidos por la muestra debido
a la incidencia de un haz de electrones de un SEM. Si los electrones excitados provie-
nen de las capas ato´micas profundas, e´stas quedan vacantes producie´ndose una serie de
desexcitaciones para devolver al a´tomo a su estado fundamental, como se observa en la
representacio´n del proceso en la Figura 2.6 a) y b). Estas desexcitaciones en forma de
fotones tienen una energ´ıa muy definida y caracter´ıstica de cada elemento [98], lo que
nos proporciona informacio´n qu´ımica del material. Estas transiciones fueron determi-
nadas en 1913 por Moseley [99]. A partir de los resultados experimentales se dedujo una
expresio´n de la frecuencia del foto´n emitido en funcio´n del nu´mero ato´mico Z, conocida
como ley de Moseley:
√
ν = k(Z − σ) donde k y σ son constantes que dependen de
cada serie estudiada. Las l´ıneas que se observan dependen del nivel energe´tico del que
provengan los electrones excitados.
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Figura 2.6: Esquema del proceso de emisio´n de rayos X: a) Un electro´n electro´n incidente
arranca un electro´n dejando un hueco en una capa ato´mica profunda, y b) un electro´n de una
capa superior se relaja ocupando el hueco liberando un foto´n de alta energ´ıa; c) Esquema del
sistema de deteccio´n de Rayos-X.
En este trabajo se ha utilizado un sistema de deteccio´n de Rayos-X Bruker AXS
4010 acoplado a un microscopio SEM Leica 440 Stereoscan. El detector (XFlash 4010)
esta´ formado por un dispositivo de silicio SDD (Silicon Drift Detector) de alta sensi-
bilidad que genera pulsos proporcionales a la energ´ıa del foto´n detectado. Los pulsos
que se generan son amplificados y separados para ser almacenados en un analizador
multicanal, que esta´ asociado a un programa de adquisicio´n de datos donde posterior-
mente se elimina la sen˜al de radiacio´n de fondo (Bremsstrahlung) y se aplican una serie
de correcciones, conocidas comu´nmente como correcciones ZAF [100], para compensar
los cambios en la seccio´n eficaz de generacio´n de Rayos-X, que dependen del nu´mero
ato´mico Z y los efectos producidos por los feno´menos de absorcio´n y fluorescencia de
Rayos-X en las muestras. En la Figura 2.6 c) esta´ representado el esquema del sistema
de deteccio´n de Rayos-X empleado.
Los valores de la energ´ıa de Rayos-X e intensidad relativa entre ma´ximos de disper-
sio´n de los elementos qu´ımicos se encuentra tabulada y almacenada en la base de datos
del programa de ana´lilsis de espectros de EDX (Esprit) con sensibilidad para cuantificar
concentraciones de hasta 100 ppm dependiendo de las condiciones de medida. Adema´s,
el sistema es capaz de sincronizar el barrido del SEM con el detector de Rayos-X para
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formar una imagen de la muestra en funcio´n de los elementos qu´ımicos que tengamos
seleccionados da´ndonos informacio´n de su distribucio´n espacial con resolucio´n del orden
de 0,5− 3 µm. La resolucio´n alcanzada depende del volumen de generacio´n de la sen˜al,
por lo que esta´ directamente relacionada con la energ´ıa del haz de electrones del SEM.
Para adquirir espectros de EDX es necesario aplicar un potencial de aceleracio´n de
electrones de al menos 1,5 veces mayor a la energ´ıa del foto´n que se desea detectar, por
lo que la resolucio´n tambie´n vendra´ limitada por los elementos qu´ımicos que componen
la muestra.
2.2.4. Difraccio´n de Electrones Retrodispersados
La difraccio´n de electrones retrodispersados (EBSD) es una te´cnica no destructiva
empleada para la identificacio´n de fases y direcciones cristalinas a partir del ana´lisis
de los patrones generados por la difraccio´n de electrones, tambie´n llamados patrones o
l´ıneas de Kikuchi [101].
Esta te´cnica se emplea habitualmente en un SEM haciendo incidir el haz de elec-
trones a un a´ngulo de unos 70 ◦ respecto de la normal a la superficie de la muestra.
Los electrones retrodispersados generalmente proceden de un pequen˜o volumen de la
muestra, entre 20− 30 nm de profundidad dependiendo del tipo de material y energ´ıa
empleada. Los electrones difractados por los planos de la red cristalina interferira´n de
forma constructiva y destructiva formando conos de difraccio´n cuyo eje estara´ orientado
segu´n la direccio´n normal al plano cristalino que lo genera. Su a´ngulo θ sigue la ley de
Bragg:
nλe− = 2dhkl sen(θhkl) (2.2)
donde n es un nu´mero entero, λe− es la longitud de onda asociada a los electrones
incidentes, dhkl es la distancia entre los planos de difraccio´n con ı´ndices de Miller (h,
k, l) y θhkl es el a´ngulo de difraccio´n correspondiente. El eje de los conos de difraccio´n
esta´ orientado segu´n la direccio´n normal al plano cristalino que los genera.
Por medio de una pantalla fosforescente y una ca´mara CCD podremos observar las
intersecciones de estos conos con la pantalla formando as´ı las bandas o l´ıneas de Kikuchi,
que sera´n caracter´ısticas de cada material y orientacio´n cristalina. De esta forma, las
intersecciones y a´ngulos entre bandas de Kikuchi estara´n asociados a intersecciones y
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Figura 2.7: Esquema del montaje experimental para la obtencio´n y ana´lisis de EBSD.
a´ngulos entre planos de la red cristalina observada. Mediante una serie de detectores
de electrones retrodispersados tambie´n es posible obtener ima´genes de la muestra. En
la Figura 2.7 esta´ representado el esquema del montaje experimental empleado para
la deteccio´n y ana´lisis de EBSD. El sistema empleado es un Bruker Quantax e−Flash
1000 EBSD Detector. Por medio del programa de ana´lisis QUANTAX CrystAlign es
posible determinar la fase y orientacio´n cristalina de la muestra en tiempo real por
medio de transformaciones de Hough [102] de los patrones formados en la pantalla
fosforescente comparados con las correspondientes transformaciones de patrones de
EBSD simulados teo´ricamente. El programa produce directamente la figura de polos
de la regio´n explorada, en la que cada uno de los polos representados corresponde a un
plano de difraccio´n o punto de la red rec´ıproca. La orientacio´n cristalina de la superficie
del cristal puede deducirse a partir de la proyeccio´n estereogra´fica de la figura de polos,
usando como eje de zona la direccio´n normal a la superficie de la muestra. Aquel
polo que pase justo por el centro de la proyeccio´n estereogra´fica correspondera´ con el
plano paralelo a la superficie de la muestra. Con este procedimiento tambie´n es posible
obtener mapas tanto de fases como de orientaciones cristalinas sincronizando el barrido
del microscopio SEM con el sistema de deteccio´n de EBSD. Mediante este proceso
es posible obtener dimensiones de entornos monocristalinos sobre la muestra con una
resolucio´n espacial que puede alcanzar unas decenas de nm.
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2.2.5. Microscop´ıa Electro´nica de Transmisio´n
La te´cnica de microscop´ıa electro´nica de transmisio´n (TEM) permite obtener ima´ge-
nes de alta resolucio´n a partir del ana´lisis de electrones de alta energ´ıa (del orden de
cientos de keV) que atraviesan la muestra. Una de las principales ventajas de esta te´cni-
ca de microscop´ıa consiste en la posibilidad de obtener informacio´n del espacio real y
rec´ıproco [103]. De esta forma, es posible obtener ima´genes de alta resolucio´n (tam-
bie´n HRTEM) con resolucio´n espacial del orden del A˚ o menores, dependiendo de las
condiciones de observacio´n, lo que permite identificar ordenamientos ato´micos, planos
y defectos cristalinos. Tambie´n es posible estudiar el espacio rec´ıproco a partir de la
difraccio´n de electrones en un a´rea seleccionada (SAED). Los patrones de difraccio´n
se forman a partir de todos los haces de electrones difractados en los planos crista-
logra´ficos que siguen la ley de Bragg (ver Ecuacio´n 2.2) aportando informacio´n sobre
la estructura cristalina y la orientacio´n.
A diferencia de un microscopio SEM, para observar una muestra en TEM es necesa-
rio prepararla de una forma especial con el objetivo de obtener un espesor suficientemen-
te pequen˜o para que los electrones puedan atravesarla. En los casos ma´s sencillos como
nanopart´ıculas y nanoestructuras con dimensiones del orden de decenas de nano´metros
o menores, las muestras son dispersadas con ultrasonidos en una solucio´n de butanol
o tolueno y posteriormente son depositadas sobre una rejilla de Cu cubierta con una
membrana porosa de carbono.
Las medidas de microscop´ıa electro´nica de transmisio´n se han realizado en el ICTS
Centro Nacional de Microscop´ıa Electro´nica de la Universidad Complutense de Madrid.
Se han utilizando los microscopios JEOL JEM 2100 y JEOL JEM 3000F, que operan
a energ´ıas de 200 y 300 keV, respectivamente.
2.2.6. Espectrocop´ıa Raman
La espectroscop´ıa Raman es una te´cnica no destructiva que proporciona informa-
cio´n estructural y composicional del material a analizar. La te´cnica se basa en el ana´lisis
de la luz dispersada inela´sticamente por el material, tambie´n conocida como dispersio´n
Raman. El origen de estas dispersiones inela´sticas provienen tanto de interacciones con
fonones de la red, como vibraciones moleculares y, en general, por cualquier excita-
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cio´n de tipo vibracional asociado a iones y electrones en so´lidos tanto cristalinos como
amorfos [104].
Figura 2.8: Diagrama de niveles correspondiente a: a) dispersio´n ela´stica (Rayleigh), b) dis-
persio´n inela´stica que involucra la creacio´n de un fono´n (Stokes), c) dispersio´n inela´stica que
involucra la aniquilacio´n de un fono´n (Anti-Stokes).
Cuando una luz monocroma´tica de energ´ıa ~ωL (por ejemplo un la´ser) incide sobre
el material pueden ocurrir dos tipos de interaccio´n inela´stica asociados a este tipo de
dispersio´n, dependiendo de si en la red se ha creado o aniquilado un fono´n (Raman de
primer orden) o varios fonones (Raman de segundo y sucesivos o´rdenes). En los casos
donde la energ´ıa del foto´n incidente es menor que un estado electro´nico excitado esta-
mos bajo las condiciones de dispersio´n Raman convencional. Cuando el foto´n incidente
(~ωL) interacciona ela´sticamente, la energ´ıa del foto´n dispersado es ~ωS = ~ωL, proceso
conocido como dispersio´n Rayleigh (Figura 2.8 a)). En cambio, si la energ´ıa del foto´n
dispersado (~ωS) es menor que ~ωL significa que una cantidad de energ´ıa ~(ωL − ωS)
ha sido transferida al medio mediante la creacio´n de un fono´n (~ων), tambie´n conocido
como proceso Stokes (Figura 2.8 b)). Si ocurre lo contrario, es decir, que ωS > ωL el
proceso involucra la aniquilacio´n de un fono´n de la red y se denomina proceso Anti-
Stokes (Figura 2.8 c)). Los procesos Anti-Stokes van a depender fuertemente de la
temperatura, por lo que tendra´n una mayor participacio´n a medida que el material se
encuentre ma´s lejos de su estado fundamental [104].
En materiales semiconductores estos efectos pueden verse alterados cuando la energ´ıa
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Figura 2.9: a) Diagrama de niveles correspondiente a dispersio´n Raman Resonante; b) con-
tribuciones de electrones y huecos en la sen˜al Raman Resonante; c) Un ejemplo representativo
de asignacio´n de ejes en la notacio´n de Porto.
que poseen los fotones incidentes sea superior al intervalo de energ´ıas prohibidas del
semiconductor (~ωL > Eg) o a un estado electro´nico real, ya que en estos caso el haz
es absorbido por el material. Los espectros Raman adquiridos bajo esta condicio´n se
dice que son resonantes, como en el ejemplo de la Figura 2.9 a). En estos casos las dis-
persiones Raman de primer orden se pueden dar acompan˜adas por otros mecanismos
de dispersio´n tras la creacio´n y aniquilacio´n de pares electro´n-hueco provocando que la
probabilidad de dispersio´n de ciertos modos vibracionales se pueda ver incrementada
incluso en varios ordenes de magnitud en comparacio´n con el Raman convencional. En
la Figura 2.9 b) esta´n representadas las contribuciones de electrones (e) y huecos (h)
que se dan lugar en las dispersiones Raman resonantes. En ambos casos los procesos
consisten en tres eventos cua´nticos: (1) creacio´n de un par e−h tras la aniquilacio´n de
un foto´n incidente, (2) la excitacio´n sufre una serie de dispersiones fono´nicas y (3) se
crea un foto´n tras la aniquilacio´n de un par e-h. Estos procesos generalmente vienen
acompan˜ados de otros mecanismos de recombinacio´n o relajacio´n como puede ser la
luminiscencia o fluorescencia. Adema´s, la presencia de portadores permite observar in-
teracciones no permitidas como pueden ser ciertos modos o´pticos prohibidos o inactivos
en la espectroscop´ıa Raman convencional de primer orden, que pueden ser inducidas de-
bido a una fuerte interaccio´n fono´n-electro´n [105, 106] aportando informacio´n adicional
al Raman convencional.
En general los modos vibracionales tienen un fuerte cara´cter aniso´tropo cuando la
luz incidente se encuentra polarizada. La intensidad Raman de ciertos modos vibracio-
nales tendra´n ma´ximos o mı´nimos de dispersio´n en funcio´n de la geometr´ıa del cristal
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respecto de sistema de medida. Para determinar la geometr´ıa del experimento se emplea,
de forma generalizada, la notacio´n de Porto [107]. La notacio´n de Porto, representada
en la Figura 2.9 c), consiste en cuatro letras, A(BC)D, donde A y B corresponden a las
direcciones de propagacio´n y polarizacio´n del haz incidente, respectivamente, mientras
que C y D corresponden a las direcciones de polarizacio´n y propagacio´n del haz disper-
sado, respectivamente. Las direcciones se definen respecto del sistema de laboratorio
(X, Y, Z) donde, por lo general, se corresponden con direcciones cristalinas del mate-
rial a analizar. Esta te´cnica se denomina Raman polarizado y es u´til para determinar
orientaciones cristalogra´ficas en monocristales [108].
Otros efectos que podemos observar en la espectroscop´ıa Raman esta´n relaciona-
dos con el taman˜o de part´ıcula del material. El taman˜o de part´ıcula influye en el
cara´cter aniso´tropo de la luz dispersada debido a que en materiales policristalinos o
con dia´metros menores al foco del la´ser estaremos observando la contribucio´n de un
nu´mero elevado de part´ıculas con orientaciones cristalinas distribuidas aleatoriamente
en cada experimento. Sin embargo, a medida que disminuye el taman˜o de part´ıcula es
posible observar desplazamientos y ensanchamientos de modos vibracionales debidos a
confinamiento cua´ntico y relajacio´n de la regla de seleccio´n q ' 0 [109, 110].
Para este trabajo hemos empleado un Microscopio de Barrido La´ser Confocal Horiba
Jobin Yvon LabRAM HR800 equipado con un la´ser de He-Ne con una longitud de onda
de 633 nm (Rojo, Visible) y un la´ser de He-Cd Kimmon IK Series de longitud de
onda de 325 nm (UV) y una potencia de salida de 25 mW lo que en el caso del TiO2
(Eg = 3−3,2 eV) permite estudiar tanto la dispersio´n Raman convencional (VIS) como
la dispersio´n Raman resonante (UV). El sistema tambie´n dispone de una serie de filtros
neutros para ajustar la intensidad de excitacio´n del la´ser y evitar efectos te´rmicos. La
te´cnica es de cara´cter local, permitiendo obtener informacio´n en a´reas o volu´menes de
dimensiones sub-microme´tricas que por lo general vendra´n limitadas por el dia´metro
del foco del la´ser (∼2 µm) y el taman˜o de la apertura (variable entre 50 y 400 µm)
seleccionado. Adema´s, el sistema permite monitorizar la plataforma portamuestras en
las direcciones laterales X e Y con el objetivo de obtener informacio´n en a´reas de hasta
300× 300 (µm)2 con resolucio´n espacial del orden de 300 nm.
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2.2.7. Fotoluminiscencia
La fotoluminiscencia (PL) es una te´cnica de caracterizacio´n no destructiva que
consiste en la emisio´n de luz como resultado de la excitacio´n del material con fotones.
Es una te´cnica que, al igual que la CL, tambie´n nos permite analizar las recombinaciones
radiativas intr´ınsecas y extr´ınsecas de los materiales semiconductores [111], sin embargo,
los diferentes mecanismos de excitacio´n de los centros luminiscentes asociados a cada
te´cnica aportan, por lo general, informacio´n complementaria que puede ser de utilidad.
La principal ventaja de la PL respecto de la CL es la posibilidad de seleccionar la
longitud de onda de excitacio´n, lo que puede ayudar a determinar el origen de ciertas
recombinaciones radiativas.
La sen˜al de PL se produce cuando un par electro´n-hueco fotogenerado se recombina
de forma radiativa. Para observar un espectro de PL es necesario que el material sea
capaz de absorber la luz incidente, por lo que el espectro de PL dependera´, en general,
de la longitud de onda (λ) de excitacio´n. Cuando la longitud de onda de excitacio´n tiene
una energ´ıa superior al Eg del material, entre 3 y 3,2 eV para el TiO2, la probabilidad
de absorber luz sera´ mayor. La luz emitida por la muestra se recoge por medio de una
ca´mara CCD Synapse 354308 en un rango de longitudes de onda entre 340 y 900 nm.
Los espectros de PL de este trabajo han sido medidos a temperatura ambiente,
empleando un la´ser UV de He-Cd Kimmon IK Series de 325 nm en un Microscopio de
Barrido La´ser Confocal Horiba Jobin Yvon LabRAM HR800.
2.2.8. Difraccio´n de Rayos-X
La difraccio´n de Rayos-X (XRD) es una te´cnica no destructiva que aporta informa-
cio´n de la estructura cristalina y la composicio´n de la muestra. Un haz monocroma´tico
de Rayos-X que incide sobre una red cristalina se difracta segu´n la ley de Bragg repre-
sentada en la Figura 2.10 a), de forma ana´loga a la difraccio´n de electrones retrodisper-
sados descrito en la Seccio´n 2.2.4, donde la longitud de onda difractada (λXR) procede,
en este caso, de una fuente de Rayos-X:
nλXR = 2dhkl sen(θhkl) (2.3)
Esta te´cnica, adema´s de proporcionar informacio´n estructural, nos aporta infor-
macio´n relativa a las dimensiones y distorsiones presentes en el material. Cuando las
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Figura 2.10: a) Esquema representativo de la ley de Bragg; b) Esquema de funcionamiento de
un difracto´metro para obtener difractogramas de XRD en modo θ − 2θ.
dimensiones de las part´ıculas que conforman el material se reducen, los ma´ximos de di-
fraccio´n tienden a ensancharse. El taman˜o de grano promedio (D) se puede determinar
por medio de la fo´rmula de Scherrer [112]:
D = KλRX
B cos θ (2.4)
donde K es una constante adimensional pro´xima a la unidad denominada factor de
forma, que depende de varios factores como los planos que determinan la difraccio´n
y forma de los granos, λXR es la longitud de onda difractada, B se define como la
anchura a media altura (FWHM) del ma´ximo de difraccio´n analizado, y θ el a´ngulo de
difraccio´n de la familia de planos correspondiente.
Las medidas de XRD han sido llevadas a cabo en un difracto´metro PANalytical
modelo X’Pert MPD, empleando una geometr´ıa θ − 2θ, como se muestra en la Figura
2.10 b). Los Rayos-X difractados se recogen por medio de un contador electro´nico que
puede barrer a´ngulos alrededor de la muestra de pra´cticamente 180 ◦. El sistema emplea
un a´nodo de Cu que emite Rayos-X con una longitud de onda de λXR = 1,5404 A˚.
Tambie´n se pueden adquirir difractogramas de Rayos-X controlando la temperatura de
la muestra (termo-difractogramas) en una ca´mara Anton Paar HTK1200 con rotacio´n
de muestra y rango de temperaturas desde temperatura ambiente hasta 1200 ◦C. Estas
medidas han sido realizadas en el CAI de Difraccio´n de Rayos-X de la Universidad
Complutense de Madrid.
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2.2.9. Espectroscop´ıa de Fotoelectrones Emitidos por Rayos-X
En la espectroscop´ıa de fotoelectrones emitidos (XPS) la muestra es iluminada con
una luz monocroma´tica que genera emisio´n de electrones por efecto fotoele´ctrico. La
luz monocroma´tica puede ser generada de diversas formas como la´mparas de descarga
de gas, fuentes de Rayos-X o por radiacio´n sincrotro´n cuya principal ventaja respecto
de otras fuentes es la posibilidad de poder seleccionar la energ´ıa de la luz que puede
ir desde el IR hasta Rayos-X de alta energ´ıa, adema´s de un alto flujo del orden de
1010− 1012 f/s (fotones por segundo). La te´cnica de XPS es especialmente sensible a la
superficie debido al poco recorrido libre medio de electrones fotoemitidos en los so´lidos
de forma que la informacio´n que se recoge se encuentra en un rango de unos pocos nm
o incluso A˚, dependiendo del material y la geometr´ıa del experimento.
Figura 2.11: a) Proceso de creacio´n de un hueco profundo y fotoemisio´n de un electro´n; b)
Procesos de relajacio´n tras la creacio´n de un hueco profundo; c) Esquema del sistema de medida
de XPS.
Cuando una muestra es irradiada con fotones de energ´ıa suficientemente alta, se
pueden excitar electrones bien desde estados de valencia o bien desde estados electro´ni-
cos internos o ato´micos al vac´ıo, como se observa en el esquema de la Figura 2.11 a).
Para un metal de transicio´n, con configuracio´n electro´nica del tipo 2p63dn, el proceso
de fotoemisio´n de electrones ser´ıa el siguiente:
2p63dn + hν → 2p63dn−1 + e− (2.5)
De esta forma, la espectroscop´ıa XPS se puede considerar una herramienta para
estudiar los estados ocupados de la densidad de estados (DOS). Cuando un espectro de
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XPS es interpretado como los estados ocupados de la DOS, se asume que la emisio´n de
un electro´n no induce cambios en las energ´ıas del resto de electrones, conocido como el
teorema de Koopman [113]. Midiendo la energ´ıa cine´tica de un fotoelectro´n se puede
calcular la energ´ıa de enlace por medio de la ecuacio´n:
Ek = Eν − Eb − Φ (2.6)
Donde Ek es la energ´ıa cine´tica de los fotoelectrones emitidos, Eν es la energ´ıa
de los fotones de la fuente, Eb es la energ´ıa de enlace del electro´n emitido y Φ es la
funcio´n de trabajo del espectro´metro de medida. En la Figura 2.11 a) esta´ representado
el esquema del proceso de fotoemisio´n de electrones. En nuestro caso, utilizamos como
referencia de energ´ıas el nivel de Fermi (EF) en lugar del nivel de vac´ıo, de forma que
la ecuacio´n anterior se puede simplificar:
Ek = Eν − Eb (2.7)
Un fotoelectro´n emitido que deja un hueco en la banda de valencia es parcialmente
apantallado por los electrones restantes. Cuando los electrones de valencia se encuentran
parcialmente transferidos a un a´tomo ma´s electronegativo como en el caso del ox´ıgeno
en los o´xidos meta´licos, la fuerza atractiva del nu´cleo hacia los fotoelectrones es mayor,
de forma que la energ´ıa cine´tica Ek con la que son despedidos los electrones es menor,
o lo que es lo mismo, la energ´ıa de enlace Eb se incrementa. Este efecto es conocido
como “chemical shift” o desplazamiento qu´ımico permitie´ndonos determinar el estado
de oxidacio´n de los a´tomos dentro de un so´lido. En la base de datos del NIST [114] se
recoge informacio´n referente a los desplazamientos qu´ımicos de una gran variedad de
compuestos qu´ımicos.
Otros efectos que se pueden observar es el desdoblamiento de l´ıneas debido al aco-
plamiento esp´ın-o´rbita en orbitales p, d o f . En el TiO2, los electrones fotoemitidos por
el titanio proceden principalmente del orbital 2p (L = 1) que se encuentra inicialmente
lleno, cuyo momento angular total es cero. Al dejar un hueco el esp´ın resultante es
distinto de cero produciendo un desdoblamiento en las l´ıneas debido a las componentes
J = L ± S correspondientes a un alineamiento paralelo o antiparalelo del momento
angular y el esp´ın. Esto da lugar al doblete 2p3/2 y 2p1/2 cuando J toma los valores
3/2 y 1/2 respectivamente. Las relaciones de intensidad en el espectro de XPS van
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a depender de su peso estad´ıstico. De acuerdo a su multiplicidad 2J + 1, la relacio´n
observada experimentalmente para orbitales p es aproximadamente de 2:1.
La fotoemisio´n de electrones viene seguida de dos procesos competitivos de relaja-
cio´n, representados en la Figura 2.11 b). Por un lado, el hueco producido puede ser
ocupado por un electro´n procedente de un subnivel superior dando como resultado la
emisio´n de un foto´n (Fluorescencia). Otro posible proceso de decaimiento, conocido
como decaimiento Auger, se produce cuando la diferencia de energ´ıa entre el hueco
profundo y el electro´n de un nivel superior que lo llena es transferido a otro electro´n,
denominado electro´n Auger, que por conservacio´n de momento es emitido al exterior el
a´tomo.
Los experimentos de XPS han sido llevados a cabo en las l´ıneas ESCA Microscopy
y BACH en las instalaciones de radiacio´n sincrotro´n Elettra en Trieste (Italia). El es-
quema general de deteccio´n de fotoelectrones esta´ representado en la Figura 2.11 c). En
general la energ´ıa de los fotones se puede controlar en un rango de energ´ıas relativa-
mente amplio. En el laboratorio ESCA Microscopy se ha trabajado con una energ´ıa de
foto´n de en torno a 640 eV. El sistema es capaz de obtener ima´genes de XPS y espectros
de forma local con resolucio´n espacial de aproximadamente 200 nm. En el laboratorio
BACH es posible modificar la energ´ıa del foto´n empleando un monocromador que puede
trabajar en energ´ıas desde UV hasta 600 eV, especialmente u´til para utilizar la energ´ıa
o´ptima para obtener informacio´n relativa a la banda de valencia.
2.2.10. Espectroscop´ıa de Absorcio´n de Rayos-X
La espectroscop´ıa de absorcio´n de rayos X (XAS) es una forma de medir la seccio´n
eficaz de absorcio´n de Rayos-X en funcio´n de la energ´ıa de excitacio´n. Cuando un haz
de fotones de intensidad I0 incide sobre una muestra de grosor d, su intensidad decae




donde λph indica la profundidad de penetracio´n de los fotones, que es la distancia que
recorren cuando la intensidad decae en un factor 1/e. Su inversa es el coeficiente de
absorcio´n del material y depende linealmente de la seccio´n eficaz de absorcio´n.
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A su vez, la intensidad de absorcio´n IXAS es proporcional a la probabilidad de
transicio´n de un electro´n desde un estado inicial Ψi a un estado final Ψf bajo un
operador dipolo segu´n la regla de oro de Fermi:
IXAS ∝ |〈Ψf |e · −→r |Ψi〉|2δ(Ef − Ei − hν) (2.9)
En la Figura 2.12 a) esta´ representado el diagrama de bandas para la absorcio´n de
Rayos-X. En el proceso, un foto´n con energ´ıa suficiente es capaz de excitar un electro´n
desde un nivel profundo hasta un estado desocupado de la BC. Los estados desocupados
por debajo del nivel de vac´ıo dara´n como resultado valores finitos de la IXAS cada vez que
se cumpla que Ef−Ei = hν. De esta forma, por medio de la espectroscop´ıa de absorcio´n
de Rayos-X podemos observar estados vac´ıos de la estructura fina de los materiales.
Sin embargo, existen procesos que no vienen reflejados en la regla de oro de Fermi que
hacen que la estructura fina sea ma´s compleja como puede ser el decaimiento radiativo,
acoplamiento esp´ın-o´rbita, efectos producidos por el campo cristalino o transferencia
de carga que tienen gran influencia en la forma de los espectros XAS de compuestos
que contienen metales de transicio´n [113].
Figura 2.12: a) Proceso de absorcio´n de Rayos-X; b) Decaimiento tipo “espectador”; c)
Decaimiento tipo “participante”.
Los procesos de absorcio´n vienen seguidos de distintos mecanismos de desexcitacio´n.
Existen dos mecanismos de desexcitacio´n que pueden dar lugar a emisio´n de electrones
fuera del a´tomo que se denominan “participante” y “espectador” [115], dependiendo
de si durante el proceso participa el electro´n que ha sido excitado o no. Siguiendo el
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ejemplo de un metal de transicio´n con n electrones en el orbital d, el estado final de un
proceso de tipo “espectador” ser´ıa el siguiente:
2p63dn + hν → 2p53dn+1 → 2p63d(n−2)+1 + e− (2.10)
En la desexcitacio´n participan dos electrones desde un nivel ocupado superior de-
jando a su vez dos huecos. Un electro´n pasa a ocupar el hueco fotogenerado en el orbital
p transfiriendo su energ´ıa a otro electro´n que es emitido al exterior. Durante todo el
proceso el electro´n excitado sigue ocupando el mismo nivel, de forma semejante al es-
quema representado en la Figura 2.12 b). Este mecanismo de relajacio´n es equivalente
a un proceso Auger (tambie´n se denomina proceso Auger resonante), por lo que las
energ´ıas cine´ticas de estos electrones son constantes y so´lo dependen de los estados
final e inicial independientemente de la energ´ıa del foto´n que los ha generado.
El otro mecanismo, denominado “participante”, donde el electro´n excitado participa
en el proceso, se puede representar mediante la siguiente ecuacio´n:
2p63dn + hν → 2p53dn+1 → 2p63d(n−1) + e− (2.11)
En ambos mecanismos de relajacio´n el estado electro´nico final es el mismo, y en
te´rminos de energ´ıa son equivalentes a un proceso de fotoemisio´n si lo comparamos
con la Ecuacio´n 2.5 de la Seccio´n 2.2.9. Sin embargo, la escala de tiempo en el cual
se producen ambos tipos de decaimiento es diferente. Por un lado, un decaimiento de
tipo “participante” se produce en un intervalo de tiempo semejante a un proceso de
fotoemisio´n tras la creacio´n de un hueco profundo, del orden de 0,5 fs (1 fs = 10−15 s)
[115, 116], mientras que el tiempo de vida de un proceso de tipo Auger (o “espectador”)
es generalmente superior a un proceso de fotoemisio´n [117]. De esta forma, cuando la
energ´ıa del haz coincide con el ma´ximo de absorcio´n de un cierto a´tomo, los mecanismos
de fotoemisio´n y decaimiento tipo “participante” entran en resonancia permitiendo
identificar el origen de los electrones fotoemitidos. Esta te´cnica, conocida como XPS
Resonante es muy u´til para para identificar especies qu´ımicas que se encuentran en
pequen˜as concentraciones y observar sus contribuciones en la banda de valencia.
En la Figura 2.13 esta´n representados los esquemas experimentales para la obten-
cio´n de espectros XAS empleados durante la tesis. El esquema de la Figura 2.13 a)
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Figura 2.13: Sistemas experimentales para la obtencio´n de espectros XAS: a) Deteccio´n de
Rayos-X transmitidos; b) Medidas de corriente o modo TEY (Total Electron Yield).
representa un sistema de deteccio´n por transmisio´n, donde una fuente de radiacio´n mo-
nocroma´tica de intensidad I0 es concentrada sobre la muestra por medio de una “placa
zonal” Fresnel (“Zone Plate”). Cuando el grosor de la muestra es suficientemente pe-
quen˜o la intensidad decae exponencialmente segu´n la ley de Lambert-Beer (Ecuacio´n
2.8) de forma que el coeficiente de absorcio´n (∝ IXAS) se puede relacionar mediante
IXAS ∝ log(I0/IS), siendo IS la intensidad de RX transmitida. La principal ventaja de
este modo de medida se debe a que no necesita correcciones ante posibles fluctuaciones
de intensidad adema´s de que es el u´nico me´todo que proporciona informacio´n directa
de la seccio´n eficaz absoluta [113]. Por el contrario, las muestras medidas deben ser
suficientemente delgadas (< 1 µm), por lo que en general requieren una preparacio´n
especial. En muestras compuestas por nanopart´ıculas el procedimiento es semejante al
descrito para la preparacio´n de muestras para un microscopio TEM en la Seccio´n 2.2.5.
Las medidas de XAS en modo transmisio´n han sido realizadas en el laboratorio TwinMic
en las instalaciones de radiacio´n sincrotro´n Elettra en Trieste (Italia) en condiciones de
HV (10−7 Torr) en un rango energ´ıas entre 400 y 700 eV a temperatura ambiente. El
sistema es capaz de desplazar la muestra por medio de motores piezoele´ctricos mante-
niendo la energ´ıa del foto´n constante con el objetivo de obtener informacio´n qu´ımica
con una elevada resolucio´n espacial de hasta 20 nm [118], denominado Microscop´ıa de
Transmisio´n y Barrido de Rayos-X (STXM).
El otro modo de funcionamiento se denomina TEY (Total Electron Yield) y se basa
en medir el flujo de corriente (Ie) generado en funcio´n de la energ´ıa del foto´n incidente,
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como se muestra en el esquema de la Figura 2.13 b). Como se ha dicho anteriormente,
existen algunos tipos de relajacio´n que dan lugar a la emisio´n de electrones tras la absor-
cio´n de un foto´n. En general el flujo de corriente observado sera´ el que provenga de los
electrones fotoemitidos ma´s superficiales, en un rango de entre 3 y 10 nm, dependiendo
del material estudiado. De esta forma, la relacio´n que existe entre la corriente generada
y el coeficiente de absorcio´n sigue una relacio´n aproximadamente lineal IXAS ∝ Ie/I0.
La principal ventaja de este me´todo es la sencillez para preparar las muestras dado que
no esta´ limitado por sus dimensiones. Sin embargo, al igual que en XPS se requieren
unas condiciones de UHV del orden de (10−10 − 10−11 Torr). Las medidas de XAS en
modo TEY y XPS Resonante han sido realizadas en el laboratorio BACH en las insta-
laciones de radiacio´n sincrotro´n Elettra en Trieste (Italia) a temperatura ambiente en
un rango de energ´ıas entre 400 y 600 eV.
2.3. Me´todos Computacionales
A continuacio´n se van a introducir los me´todos computacionales empleados para
las simulaciones DFT realizadas en el Cap´ıtulo 6. Para los calculos se ha utilizado
el “supercomputador” o clu´ster Stallo de la UiT (The Arctic University of Norway)
empleando el co´digo VASP (Vienna ab initio Simulation Package) v5.2 [119], bajo la
supervisio´n del Dr. Smagul Karazhanov en el Departamento de Energ´ıa Solar del IFE
(Institute for Energy Technology), Kjeller (Noruega).
2.3.1. Teor´ıa del Funcional de Densidad (DFT)
La Teor´ıa del Funcional de Densidad o DFT (Density Functional Theory) es un
me´todo ab initio donde se aplican modelos de meca´nica cua´ntica para simular sistemas
f´ısicos, qu´ımicos y materia condensada, en general. Las bases de la DFT fueron desa-
rrolladas en el an˜o 1964 por Hohenberg y Kohn [120]. En el an˜o 1965 Kohn y Shan
[121] emplearon este formalismo para obtener efectos de intercambio y correlacio´n. El
objetivo del formalismo de Hohenberg y Kohn es resolver el problema de un gas de elec-
trones movie´ndose dentro de un sistema inhomoge´neo. Para ello es necesario resolver
la ecuacio´n de Schro¨dinger independiente del tiempo:
HˆΨ(r1, r2, . . . , rN ) = EΨ(r1, r2, . . . , rN ) (2.12)
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donde Hˆ es el hamiltoniano del sistema de N electrones, Ψ(ri) es la funcio´n de onda
asociada, y E son los autovalores que resuelven el sistema de ecuaciones. El principal
problema se debe a que el sistema, de 3N grados de libertad, es posible resolverlo de
forma exacta so´lo para un nu´mero pequen˜o de part´ıculas, dada la complejidad que con-
lleva determinar la funcio´n de onda Ψ(ri) para un sistema con un nu´mero elevado de
electrones. Au´n conociendo la funcio´n de onda del sistema, los me´todos tradicionales
para resolver la ecuacio´n de Schro¨dinger, como separar la funcio´n de onda mediante
los determinantes de Slater y aplicar las aproximaciones de Hartree-Fock, son me´todos
ineficientes e intratables tanto nume´ricamente como anal´ıticamente para sistemas de
muchas part´ıculas. Hohenberg y Kohn establecen que las propiedades del estado fun-
damental de un sistema de N electrones en presencia de un potencial externo se puede
calcular empleando funcionales que dependen u´nicamente de la densidad electro´nica
n(r), reduciendo el problema de 3N variables a un problema de un u´nico electro´n. De
la misma forma, Hohenberg y Kohn demostraron que la energ´ıa del sistema E, pa-
ra un potencial dado V (r), es un funcional que depende u´nicamente de la densidad
electro´nica:
E = 〈Ψ(ri)|Hˆ|Ψ(ri)〉 ⇒ E[n(r)] =
∫
V (r)n(r)dr + F [n(r)] (2.13)
donde F [n(r)] es un funcional universal que contiene la energ´ıa cine´tica total y la energ´ıa
potencial total de interaccio´n electro´n-electro´n va´lido para cualquier nu´mero de part´ıcu-
las y para cualquier tipo de potencial externo V (r) [120]. Separando la contribucio´n
Coulombiana, el funcional F [n(r)] se puede escribir como:





donde G[n(r)] es una funcio´n universal que depende u´nicamente de la densidad similar
a F [n(r)]. El modelo de Kohn y Sham se desarrollo´ con el objetivo de aproximar el
funcionalG[n(r)], que contiene la informacio´n de los efectos de intercambio y correlacio´n
segu´n la aproximacio´n:
G[n(r)] = Ts[n(r)] + Exc[n(r)] (2.15)
siendo Ts[n(r)] la energ´ıa cine´tica de un sistema de electrones que no interactu´an entre
s´ı, y Exc[n(r)] es la la energ´ıa de intercambio y correlacio´n de un sistema que interactu´a
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bajo una densidad n(r). El funcional de la energ´ıa de intercambio sigue siendo universal
y su expresio´n es, en principio, desconocida. Por esta razo´n se emplean diferentes estra-
tegias de para aproximar esta funcio´n como puede ser la aproximacio´n de densidad local
(LDA), aproximacio´n de gradiente generalizado (GGA), y me´todos h´ıbridos (B3LYP,
HSE06) donde se emplea una porcio´n del potencial exacto de intercambio y correlacio´n
(Exc[n(r)]) [122]. Los potenciales ato´micos se generan mediante pseudopotenciales que
incluyen una serie de aproximaciones. Uno de los ma´s comunes que se aplican en so´lidos
son los pseudopotenciales PAW-PBE (Projector Augmented Wavefunction [123, 124])
desarrollado por Perdew, Burke y Ernzerhof [122], que son los que utilizaremos en esta
tesis.
2.3.2. Carga efectiva de Bader
El ana´lisis de la carga se ha realizado empleando el me´todo desarrollado por R.
Bader [125] para dividir sistemas moleculares en a´tomos. El me´todo consiste en separar
el espacio en regiones de “flujo nulo” (o volumen de Bader) donde la densidad de carga,
calculada mediante DFT, adquiere un valor mı´nimo. El ana´lisis de la carga de Bader
permite estudiar el volumen que ocupan los a´tomos y estimar la carga efectiva que se
almacena en cada volumen de Bader, aportando informacio´n sobre la carga transferida
o compartida por los a´tomos para formar enlaces. En este trabajo se ha empleado
el algoritmo desarrollado por Henkelman et al. [125]. Para ma´s informacio´n se puede
acudir a las referencias [125] y [126].
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3 Nanopart´ıculas de TiO2en fase rutilo dopadas conmetales de transicio´n
La s´ıntesis y el estudio de las propiedades fisico-qu´ımicas de las nanopart´ıculas de
TiO2 ha dado lugar a un gran nu´mero de aplicaciones en diferentes campos tecnolo´gicos
como ce´lulas solares [127], almacenamiento de hidro´geno [23, 24], bater´ıas [76], sensores
de gases [26, 128], aplicaciones biome´dicas [6, 7] y optoelectro´nica [42, 129], destacan-
do en particular las aplicaciones que esta´n basadas en sus propiedades fotocatal´ıticas
[3, 4, 30]. Estas propiedades se pueden modificar y optimizar por medio de la incorpo-
racio´n de diferentes elementos qu´ımicos en la red cristalina del rutilo. En concreto, un
gran nu´mero de estudios [86, 130, 131, 132, 133] esta´n centrados en las modificaciones
producidas por los metales de transicio´n, como pueden ser el Vanadio, el Cromo y el
Manganeso, en las propiedades del TiO2. Es bien conocido que los niveles de impureza
dentro del intervalo de energ´ıas prohibidas creados por estos dopantes dan lugar a un
incremento de la actividad fotocatal´ıtica del dio´xido de titanio en el rango de longi-
tudes de onda del visible [134], incrementando as´ı la eficiencia cuando el material se
encuentra expuesto a la radiacio´n solar.
Sin embargo, tambie´n existe un gran intere´s por las modificaciones en la estruc-
tura electro´nica del TiO2 inducidas por los metales de transicio´n, responsables en-
tre otras propiedades del ferromagnetismo a temperatura ambiente en muestras de
Ti1−xCoxO2−δ descubierto por Toyosaki et al. [91], con gran potencial en aplicaciones
tecnolo´gicas como dispositivos magne´ticos o espintro´nicos, preservando a su vez las
propiedades o´pticas y semiconductoras de TiO2 [77, 87, 89].
La multivalencia que presentan los metales de transicio´n juega un papel importan-
te en ciertos procesos fisico-qu´ımicos, por lo que es necesario tener en cuenta que los
posibles estados de oxidacio´n de los iones incorporados pueden asignar un tipo de fun-
cionalidad u otro al material sintetizado. Por ello, el me´todo de fabricacio´n y dopado de
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nanopart´ıculas de TiO2 es generalmente un factor clave que determina las propiedades
finales del material, pudiendo influir en aspectos como el sitio que ocupan los dopantes
en la red cristalina, su estado de oxidacio´n, las distorsiones generadas y otros defectos
estructurales asociados al exceso o defecto de carga creado al introducir dopantes.
Para explotar las propiedades que nos puedan proporcionar las nanopart´ıculas de
TiO2 en las diferentes aplicaciones, es necesario poder controlar varios para´metros como
la cantidad de dopante, el taman˜o de part´ıcula y la fase cristalina. El objetivo de este
cap´ıtulo es estudiar una serie de nanopart´ıculas de TiO2 puro y Ti1−xMxO2 (M = V, Cr,
Mn) en fase rutilo con altas concentraciones de dopado (x = 0,05 y 0,10) crecidas por un
me´todo de s´ıntesis por v´ıa hu´meda. Los efectos del dopado en la morfolog´ıa y estructura
cristalina han sido analizadas mediante te´cnicas de XRD, SEM, TEM y espectrocop´ıa
Raman, las propiedades luminiscentes han sido estudiadas mediante CL en un SEM
y la composicio´n qu´ımica mediante EDS en un SEM. La estructura electro´nica se ha
analizado mediante XPS y XAS en las instalaciones de radiacio´n sincrotro´n Elettra, en
Trieste (Italia).
3.1. Caracterizacio´n qu´ımica, morfolo´gica y estructural
3.1.1. Ana´lisis de la composicio´n qu´ımica mediante EDS
Las muestras estudiadas han sido sintetizadas por el me´todo “Liquid Mix” descrito
en el la seccio´n 2.1.1 del Cap´ıtulo 2, que permite alcanzar un gran control en la com-
posicio´n, as´ı como en el taman˜o de part´ıcula. Mediante este me´todo se han fabricado
muestras en polvo compuestas por nanopart´ıculas de TiO2 sin dopar (TiO2-np), utiliza-
do como referencia, y dopados de hasta el 10 % en fraccio´n catio´nica ( % cat.) en el caso
de las muestras dopadas con Vanadio o´ Cromo, y hasta el 5 % cat. para las muestras
dopadas con Manganeso. Para concentraciones nominales mayores aparecen segrega-
ciones de fases secundarias de o´xidos diferentes al TiO2. Todos los dopantes estudiados
en este cap´ıtulo estabilizan la fase rutilo del TiO2 a una temperatura de calcinacio´n de
650 ◦C durante 15h. Las concentraciones catio´nicas nominales utilizadas, as´ı como la
nomenclatura empleada para nombrar cada tipo de muestra, se encuentran resumidas
en la Tabla 3.1.
Las medidas de la concentracio´n de los diferentes elementos que componen las mues-
tras estudiadas han sido realizadas por medio de ana´lisis cuantitativo de espectros de
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Tabla 3.1: Concentracio´n nominal de muestras en polvo analizadas - Lista de muestras
de nanopart´ıculas sintetizadas y concentracio´n nominal del dopante en % catio´nico.
Dopante Concentracio´n Muestra
− 0 % TiO2
Vanadio 5 %, 10 % V05, V10
Cromo 5 %, 10 % Cr05, Cr10
Manganeso 5 % Mn05
EDS adquiridos en un microscopio SEM, empleando un potencial de aceleracio´n de
electrones de 15 kV con el sistema que se describe en el Apartado 2.2.3 del Cap´ıtulo
2 en a´reas de centenas de µm, con el fin de obtener el resultado de la composicio´n
promedio.
En la Figura 3.1 se muestran los espectros de EDS obtenidos a partir de las muestras
de nanopart´ıculas de TiO2 dopado con un 5 % cat. de V, Cr y Mn, junto con los
resultados de una muestra de nanopart´ıculas de TiO2 puro de referencia. En la Figura
3.1 a) se indican las posiciones de las l´ıneas Kα del Ox´ıgeno, Titanio, Vanadio, Cromo y
Manganeso localizadas en 0,525, 4,509, 4,949, 5,412 y 5,895 keV respectivamente. Todos
los espectros se han normalizado respecto de la intensidad de las l´ıneas Kα del Ti en
4,509 keV. En los espectros de EDS no se ha detectado la presencia de otros elementos,
lo que confirma que no se han incorporado impurezas no intencionadas con el me´todo
de s´ıntesis empleado.
En las Figuras 3.1 b), c) y d) se muestra una ampliacio´n del espectro de la Figura
3.1 a) donde se encuentran las l´ıneas Kα caracter´ısticas para el V y Cr con distintas
concentraciones nominales en b) y c), respectivamente, y para Mn05 en d). En general
se observa que la intensidad relativa de las lineas Kα del dopante respecto de Ti-Kα
es mayor a medida que se incrementa su concentracio´n nominal, llegando incluso a
observarse de´bilmente las l´ıneas Kβ del Cr y del Mn.
Sin embargo, las muestras dopadas con Vanadio presentan mayores dificultades para
ser analizadas por medio de la dispersio´n de Rayos-X, como se observa en la Figura 3.1
b). Esto es debido a que las l´ıneas Kα del V (4,949 keV) se encuentran muy pro´ximas
a las l´ıneas Kβ del Ti (4,931 keV) superponie´ndose en el espectro de EDS, dando lugar
a un mayor error experimental en la cuantificacio´n obtenida por este me´todo. Por esta
razo´n se han representado los espectros de las muestras dopadas con V junto con el
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Figura 3.1: a) Espectros de EDS normalizados correspondientes a las muestras de nanopart´ıcu-
las de TiO2 puro y dopado con un 5 % de V, Cr y Mn; b) regio´n comprendida entre 4,3 y 5,7
keV de muestras dopadas V05 y V10; c) regio´n comprendida entre 4,7 y 6,3 keV de muestras
dopadas Cr05 y Cr10; y c) regio´n comprendida entre 4,7 y 6,7 keV de la muestra dopada Mn05.
de una muestra de nanopart´ıculas de TiO2 puro para comprobar la presencia de V
en las muestras, puesto que la relacio´n de intensidades de las l´ıneas Kα y Kβ del Ti
se mantiene constante, como tambie´n se observa en la Figura 3.1 c), donde se puede
comprobar que la intensidad de las l´ıneas Kβ del Ti es la misma independientemente
de la concentracio´n de Cr.
Las concentraciones catio´nicas obtenidas a partir de los espectros EDS se encuen-
tran, junto con la concentracio´n nominal esperada, en la Tabla 3.2. En general se observa
que las concentraciones obtenidas experimentalmente se encuentran pro´ximas, o dentro
del margen de error, de las concentraciones nominales.
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Tabla 3.2: Concentracio´n experimental - Resultados de la concentracio´n catio´nica ( % cat.)
de dopantes obtenida a partir del ana´lisis de espectros de EDS de muestras de Ti1-xMxO2 (M
= V, Cr, y Mn). Los valores nominales (esperados) se encuentran en la primera columna.
x ( %) V ( %) Cr ( %) Mn ( %)
5 4,1± 2,4 5,1± 0,2 5,3± 0,4
10 6,4± 3,7 10,8± 0,5
Las fracciones catio´nicas se han calculado a partir de la expresio´n:
( % cat. M) = % ato´m. M( % ato´m. M) + ( % ato´m. Ti) (3.1)
donde % ato´m. representa la concentracio´n ato´mica del elemento M (M = V, Cr o Mn).
El error relativo que se obtiene para % ato´m. se ha mantenido para calcular el error
del %. catio´nico. Por esta razo´n, el error resultante de V es significativamente mayor que
del resto de elementos. Como se ha mencionado anteriormente, las l´ıneas caracter´ısticas
de V y Ti solapan en el espectro de EDS incrementando considerablemente el error
experimental. Tambie´n se ha realizado la cuantificacio´n de Ti y O en cada muestra
que, dentro del margen de error, tambie´n coinciden con los valores esperados.
3.1.2. Caracterizacio´n morfolo´gica y estructural
3.1.2.1. Resultados de la caracterizacio´n mediante XRD, SEM y TEM
Por medio de XRD se ha analizado la estructura cristalina de las muestras en forma
de polvo. Todos los patrones obtenidos se pueden indexar con la estructura cristalina
de la fase rutilo del TiO2 (P42/mnm), como se observa en la Figura 3.2 a), donde se
encuentran representados los patrones de XRD de muestras de nanopart´ıculas de TiO2
puro y dopado V10, Cr10 y Mn05 en los que no se observan ma´ximos de difraccio´n
asociados a los precursores, ni o´xidos u otros compuestos binarios o ternarios que se
puedan asociar con los dopantes. En la Figura 3.2 a) tambie´n se encuentran marcadas
las posiciones e intensidades relativas de los ma´ximos de difraccio´n de referencia de la
fase rutilo (JCPDS No. 01-073-1765) con puntos azules. En la Figura 3.2 b) esta´ repre-
sentada una ampliacio´n de la regio´n comprendida entre 25 y 30◦ donde se observa el
ma´ximo de difraccio´n ma´s intenso correspondiente a los planos (110), en torno a 27,5◦,
pudiendo apreciarse diferencias en su anchura en funcio´n del tipo de muestra, siendo
las muestras dopadas Cr10 las que tienen la mayor anchura. Los desplazamientos en
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Figura 3.2: a) Difractogramas XRD de muestras de nanopart´ıculas de TiO2 puro (TiO2-np),
V10, Cr10 y Mn05; b) detalle de la regio´n donde se observa el ma´ximo de difraccio´n de los
planos (110) de la fase rutilo del TiO2.
la posicio´n 2θ generalmente se encuentran dentro del margen de error experimental
por lo que no se pueden relacionar directamente con variaciones o tensiones en la red
debidas al dopado, aunque tienden a desplazarse ligeramente hacia valores menores de
2θ, en mayor medida en la muestra dopada con Cr. A partir de la anchura a media
altura (FWHM) y la posicio´n 2θ de cada ma´ximo de difraccio´n es posible obtener una
aproximacio´n de las dimensiones promediadas de los cristales que componen las na-
nopart´ıculas aplicando la ecuacio´n de Scherrer (Ecuacio´n 2.4), dando como resultado
dimensiones de en torno a 20 nano´metros para las muestras de TiO2 puro, unos 7 nm
para las muestras dopadas con Cr, en torno a 40 nm para las dopadas con Mn, mientras
que las muestras dopadas con V se obtienen dimensiones superiores a 50 nm.
En la Figura 3.3 a) estan representadas las ima´genes de SE de las muestras de TiO2
puro y en las Figuras 3.3 b), c) y d) se muestra un ejemplo de las muestras formadas
por nanopart´ıculas dopadas V05, Cr05 y Mn05, respectivamente. Los efectos del do-
pante en la morfolog´ıa se pueden observar comparando las ima´genes de microscop´ıa de
las muestras dopadas con V (Figura 3.3 b)) respecto a las muestras dopadas con Cr
(Figura 3.3 c)) o Mn (Figura 3.3 d)). Las muestras dopadas con Vanadio presentan un
taman˜o de grano que pueden llegar a superar los 500 nm, observa´ndose incluso algunos
granos ligeramente facetados, como se observa en la Figura 3.3 b) correspondiente a una
muestra de V05. Esta diferencia de dimensiones entre los resultados obtenidos por la
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ecuacio´n de Scherrer y las dimensiones observadas en el microscopio SEM puede indicar
que los granos esta´n formados por mu´ltiples nanodominios cristalinos. Por otro lado,
las muestras con taman˜os de part´ıculas ma´s reducidos tienden a formar conglomerados
en forma de placas que pueden llegar a extenderse a lo largo de varias micras, como se
puede observar en las Figuras 3.3 c) y d), donde esta´n representadas las ima´genes de
SE de muestras de nanopart´ıculas dopadas Cr05 y Mn05, respectivamente.
Figura 3.3: Ima´genes SEM de muestras de a) TiO2-np, b) V05, c) Cr05, y d) Mn05.
Estos resultados tambie´n se han comprobado por medio de la te´cnica de micros-
cop´ıa de transmisio´n, que ha sido llevada a cabo por Andrea Peche-Herrero bajo la
supervisio´n de Julio Ramı´rez-Castellanos y Jose´ Mar´ıa Gonza´lez-Calbet en el departa-
mento de Qu´ımica Inorga´nica I, de la Facultad de Ciencias Qu´ımicas de la UCM. Por
ello, en esta seccio´n, se presentan los resultados ma´s relevantes a modo de resumen de
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Figura 3.4: a) imagen HRTEM de una part´ıcula de V10. El cuadro (1) de a) muestra el patro´n
FFT en el eje de zona [100] del rutilo y el cuadro (2) es la imagen I-FFT donde se pueden
observar los para´metros de red b y c de la celda unidad del rutilo; b) Imagen TEM de bajos
aumentos correspondiente a nanopart´ıculas de la muestra Cr10; c) imagen HRTEM de una
nanopart´ıcula de Cr10. El cuadro (1) de c) muestra el patro´n FFT en el eje de zona [001] del
rutilo y el cuadro (2) es la imagen I-FFT donde se pueden observar los para´metros de red a y
b de la celda unidad del rutilo.
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dicha caracterizacio´n, tambie´n publicadas en [12]. El principal objeto de esta caracte-
rizacio´n ba´sica de TEM, que aqu´ı se presenta, es obtener un taman˜o promedio de las
nanopart´ıculas, as´ı como servir de apoyo como te´cnica complementaria al ana´lisis de
los resultados que hemos obtenido por medio de otras te´cnicas que s´ı se han empleado
durante este trabajo de tesis para caracterizar el TiO2 con mayor profundidad. En la
Figura 3.4 se muestran las ima´genes TEM de algunos de los ejemplos ma´s represen-
tativos de las muestras de TiO2 dopadas. En la Figura 3.4 a) se muestra la imagen
TEM de alta resolucio´n (HRTEM) de una part´ıcula de V10. La Transformada Ra´pida
de Fourier (FFT) de la regio´n marcada con un cuadrado blanco esta´ representada en
el cuadro (1) de la Figura 3.4 a) indicando que la part´ıcula se encuentra orientada a
lo largo del eje de zona [100] del TiO2 (rutilo). A partir del posterior ana´lisis de la
Transformada Ra´pida de Fourier Inversa (I-FFT), representada en el cuadro (2) de la
Figura 3.4 a), se han obtenido los para´metros de red b y c del TiO2 (rutilo) de b = 4,64
A˚ y c = 2,87 A˚. La seccio´n de una celda unidad en este eje zona se ha marcado en el
cuadro (2) de la Figura 3.4 a).
En la Figura 3.4 b) se muestra una imagen TEM de bajos aumentos de una muestra
de Cr10 donde se aprecia que los taman˜os de las nanopart´ıculas son de, aproximada-
mente, unos 10−40 nm de dia´metro, mayor a la calculada a partir de los difractogramas
XRD, donde se obtuvo un dia´metro de ∼ 7 nm. En la Figura 3.4 c) se muestra una
imagen HRTEM correspondiente a una nanopart´ıcula aislada de Cr10. El alto grado
de cristalinidad y uniformidad observado en las nanopart´ıculas indica que los cationes
incorporados se encuentran distribuidos de forma homoge´nea en la red cristalina de
rutilo del TiO2. En el cuadro (1) de la Figura 3.4 c) esta´ representado el patro´n FFT
resultante, realizada sobre el a´rea central de la Figura 3.4 c), donde se ha determinado
que esta nanopart´ıcula se encuentra orientada a lo largo del eje [001] correspondiente
a la estructura cristalina del TiO2 (rutilo). A partir de la imagen I-FFT se han podido
determinar los para´metros de red a y b del rutilo, en este plano basal, de aproxima-
damente a = b = 4,6 A˚, como se observa en el cuadro (2) de la Figura 3.4 c), donde
tambie´n se encuentra sen˜alada la seccio´n cuadrada de una celda unidad.
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3.1.3. Caracterizacio´n Raman de muestras de TiO2, rutilo
Por medio de la espectroscop´ıa Raman hemos analizado la estructura cristalina de
las muestras dopadas de TiO2 comparando los resultados con la muestra de TiO2-
np sin dopar, que utilizaremos a modo de referencia. A diferencia de los resultados
obtenidos por medio de XRD, donde se observa la interaccio´n de Rayos-X con los
planos de la red, en la espectroscop´ıa Raman observamos la interaccio´n de fotones
con los fono´nes o vibraciones de la red, que son caracter´ısticos de cada estructura
cristalina. Esta interaccio´n puede variar dependiendo de la longitud de onda del la´ser
empleado debido a los diferentes rangos de penetracio´n de cada longitud de onda [135].
Adema´s, si la energ´ıa asociada a los fotones se encuentra pro´xima o por encima de
un estado electro´nico puede dar lugar al feno´meno de resonancia Raman modificando
dra´sticamente la respuesta Raman del material. Por estas razones se han empleado dos
longitudes de onda de excitacio´n, una en el rango VIS (λ = 633 nm) y otra en el rango
UV (λ = 325 nm). La energ´ıa asociada a la radiacio´n UV es de 3,8 eV, por lo que es
superior a la energ´ıa del intervalo de energ´ıas prohibidas del TiO2 rutilo (3,05 eV). Por
ello, los principales cambios que se observan en la sen˜al Raman se deben al alto grado
de absorcio´n de radiacio´n UV que presenta el TiO2, con un rango de penetracio´n de
entre 200−300 nm. Adema´s, esta longitud de onda da lugar a transiciones electro´nicas
desde la BV a la BC provocando feno´menos de resonancia Raman en las muestras de
TiO2 [127]. Por otro lado, la radiacio´n VIS de 633 nm tiene asociada una energ´ıa de
1,97 eV, menor al intervalo de energ´ıas prohibidas del TiO2, por lo que en principio no
deber´ıa ser absorbida, aunque se debe tener en cuenta la presencia de niveles de defectos
profundos que puedan modificar el proceso de absorcio´n. El rango de penetracio´n de
esta longitud de onda VIS en TiO2 (rutilo) es mucho mayor que la UV, siendo de entre
1−10 µm [135], proporcionando informacio´n masiva de las muestras sin producir efectos
de resonancia Raman [127].
El espectro de vibraciones correspondiente a la fase rutilo esta´ compuesto por 15
modos o´pticos, cuatro de ellos son modos activos Raman de primer orden con repre-
sentacio´n irreducible B1g + Eg + A1g + B2g, cuatro modos fundamentales activos IR
(A2u + 3Eu) y tres modos inactivos o silenciosos (2B1u + A2g) [107, 136]. Las vibracio-
nes caracter´ısticas de los modos activos Raman de primer orden asociadas a una celda
unidad del rutilo esta´n representadas en la Figura 3.5. Los modos activos Raman del
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Figura 3.5: Representacio´n de los modos activos Raman en una celda unidad de la fase rutilo
del TiO2 de simetr´ıa a) B1g, b) Eg, c) A1g, y d) B2g. Las bolas azules representan a´tomos de
Ti y las bolas rojas a´tomos de O. Las flechas indican la direccio´n de las oscilaciones.
TiO2 (rutilo), a diferencia de los modos activos IR o inactivos con sub´ındices “u”, se
caracterizan por ser vibraciones asociadas a los a´tomos de O mientras que los a´tomos de
Ti se mantienen en posiciones fijas, como se ha indicado mediante flechas verdes en los
esquemas de la Figura 3.5, donde se puede observar que las oscilaciones de los a´tomos de
O en los extremos de los enlaces O−Ti−O de 180◦ siguen siempre direcciones opuestas.
En el modo B1g (Figura 3.5 a)) las oscilaciones son perpendiculres tanto a los enlaces
Ti−O como al eje c a lo largo de los planos (110) y (11¯0) (marcados en azul). El modo
Eg se caracteriza por ser el u´nico modo activo Raman cuyas oscilaciones son a lo largo
del eje c como se indica con flechas verdes en la Figura 3.5 b). Los modos A1g y B2g
representados en las Figuras 3.5 c) y d), respectivamente, siguen oscilaciones similares
a lo largo de los planos (110) y (11¯0), comprimiendo y expandiendo los enlaces Ti−O.
Sin embargo, el modo A1g sigue una compresio´n y expansio´n de enlaces antisime´trica
respecto de una unidad octae´drica TiO6, o el a´tomo de Ti central de la celda unidad,
mientras que el modo B2g sigue oscilaciones sime´tricas.
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3.1.3.1. Espectro Raman UV y VIS de muestras sin dopar
Antes de estudiar los efectos del dopado en las nanopart´ıculas de TiO2 se ha reali-
zado el ana´lisis Raman de las muestras de polvo de nanopart´ıculas de TiO2 sin dopar
(∼ 10−20 nm) y granos sinterizados a 1300 ◦C (∼ 2−10 µm) con el fin de identificar los
efectos de taman˜o sobre los espectros Raman. Los espectros Raman se han adquirido
empleando un filtro neutro que reduce la intensidad de excitacio´n la´ser en un factor
0,1 (10 % de la intensidad total) con el objetivo de reducir posibles efectos te´rmicos
que puedan afectar a los resultados. Los espectros mostrados son el promedio de mu´lti-
ples espectros medidos localmente aplicando una malla cuadrada de 10× 10 puntos en
un a´rea de aproximadamente 60 × 60 µm2 elegida de forma aleatoria. De esta forma
se consiguen minimizar los posibles efectos de anisotrop´ıa de los modos vibracionales
ya que cuando las dimensiones de los granos son del orden del rango de penetracio´n
(> 1µm), los efectos de anisotrop´ıa entre los diferentes granos pueden llegar a ser muy
importantes, modificando la intensidad relativa de los modos vibracionales en funcio´n
de la orientacio´n cristalina de los granos respecto de la polarizacio´n del la´ser. En la
imagen o´ptica de la Figura 3.6 a) se muestra un ejemplo del a´rea barrida en la muestra
sinterizada a 1300 ◦C, donde tambie´n se puede comprobar que las dimensiones de los
granos pueden llegar a medir varias micras debido al tratamiento te´rmico realizado.
En la Figura 3.6 b) y c) esta´n representados los espectros Raman obtenidos em-
pleando longitudes de onda de 325 nm (UV) y 633 nm (VIS), respectivamente, sobre
el polvo de nanopart´ıculas (TiO2-np) y polvo de nanopart´ıculas sinterizado a 1300 ◦C
durante 10 horas (TiO2 Sint.). Se han indicado con l´ıneas discont´ınuas las posiciones de
los cuatro modos activos Raman identificados, un modo asociado a dispersio´n mu´ltiple
indicado como MP (Multi-Phonon) en torno a 200 cm−1, y otro modo menos estudiado
en torno a 680−700 cm−1, que normalmente aparece como un hombro del modo A1g
de baja intensidad relativa indicado como MP’.
Los espectros obtenidos con el la´ser VIS son mucho ma´s definidos que los obtenidos
con el la´ser UV debido a la diferencia de sen˜al generada con cada tipo de la´ser. La
diferencia en la energ´ıa de excitacio´n asociada a cada tipo de la´ser nos aporta informa-
cio´n complementaria sobre el comportamiento de los distintos modos vibracionales, que
afectan principalmente a sus intensidades relativas y en algunos casos a la energ´ıa de
dispersio´n. Una de las variaciones caracter´ısticas en la fase rutilo del TiO2 se encuentra
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Figura 3.6: a) Imagen o´ptica del a´rea barrida para obtener los espectros en la muestra sin-
terizada; Espectros Raman de nanopart´ıculas de TiO2 (TiO2-np) y nanopart´ıculas de TiO2
sinterizadas a 1300 ◦C durante 10 h (TiO2 Sint.), obtenidos empleando un la´ser de b) 325 nm
(UV), y c) 633 nm (VIS).
en la intensidad asociada al modo A1g, siendo el modo vibracional dominante de todo el
espectro si empleamos un la´ser UV, mientras que su intensidad es comparable al modo
Eg al utilizar el la´ser VIS, como se aprecia en las Figuras 3.6 b) y c). Tambie´n se puede
observar que empleando el la´ser UV el modo B1g aparece como un pequen˜o hombro en
torno a 150 cm−1 y que, por el contrario, con el la´ser VIS este modo aparece como una
banda bien definida pese a su baja intensidad relativa, como se puede observar en el
recuadro izquierdo de la Figura 3.6 c). El modo B2g sigue un comportamiento opuesto,
siendo pra´cticamente indetectable con el la´ser VIS (ver recuadro derecho de la Figura
3.6 c)), mientras que con el la´ser UV es un modo que se observa con un ma´ximo bien
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localizado en torno a 826 cm−1. De esta forma, el uso de un la´ser de 633 nm nos permite
estudiar en detalle la regio´n de bajas energ´ıas que afectan al modo B1g, mientras que
con el la´ser UV de 325 nos permite estudiar la regio´n de altas energ´ıas que afectan al
modo B2g.
Tabla 3.3: Modos activos Raman del rutilo - Posicio´n de modos activos Raman obtenidos
a partir de polvo de TiO2-np (rutilo) y TiO2-np sinterizado, empleando la´ser de 325 nm (UV)
y 633 nm (VIS).
Modo UV VIS
(cm−1) TiO2-np TiO2 Sint. TiO2-np TiO2 Sint.
B1g − − 143,3 141,8
MP 241,8 239,7 233,4 231,9
Eg 446,5 445,5 446,8 446,3
A1g 611,6 611,8 609,6 609,3
MP’ 690− 700 690− 700 700 700
B2g 826 826 − −
Tambie´n existen ligeras diferencias en la posicio´n de los ma´ximos de las vibraciones
caracter´ısticas para una misma muestra en funcio´n de la longitud de onda empleada.
En la Tabla 3.3 esta´n indicados las posiciones de los modos vibracionales de la fase
rutilo del TiO2 obtenidos experimentalmente. Se puede apreciar que el desplazamiento
Raman del modo A1g var´ıa la posicio´n de su centro desde 609− 610 cm−1 para el la´ser
VIS hasta un valor centrado entre 611 − 612 cm−1 para el laser UV sin variaciones
significativas entre la muestra de nanopart´ıculas de TiO2 (TiO2-np) y TiO2 sinterizado
(TiO2 Sint.). Por otro lado, para la muestra sinterizada, el modo Eg var´ıa su posicio´n de
445,5 cm−1 para el la´ser UV a 446,3 cm−1 para el la´ser VIS, aunque estas diferencias
se encuentran pro´ximas al l´ımite de deteccio´n del sistema (∼ 1 cm−1). Tambie´n se
observan diferencias en el valor ma´ximo del modo MP, generalmente desplaza´ndose
entre 1,5 y 2 cm−1 hacia mayores energ´ıas en las muestras TiO2-np en comparacio´n
con TiO2 Sint., y en torno a 8 cm−1 hacia mayores energ´ıas al emplear el la´ser UV,
tanto en las muestras TiO2 Sint. como TiO2-np.
Comparando las posiciones de los modos vibracionales de la Tabla 3.3, se puede
observar que las diferencias que existen entre la muestra TiO2-np y la muestra TiO2
Sint. son pra´cticamente despreciables. Esto puede deberse a que, a diferencia de la fase
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anatasa [110], en la fase rutilo del TiO2 los efectos de taman˜o no son muy significativos
en los espectros Raman para taman˜os de grano que superan cierto valor, de aproxi-
madamente unos 10 nm [137]. Sin embargo, es importante conocer las caracter´ısticas
de los espectros antes y despue´s del proceso de sinterizado. Empleando el la´ser UV,
el modo A1g presenta una leve disminucio´n de su intensidad relativa en el espectro
Raman correspondiente a la muestra de nanopart´ıculas en comparacio´n con la mues-
tra sinterizada (Figura 3.6 b)), lo que podr´ıa estar relacionado con la mayor cantidad
de defectos superficiales que presentan las nanopart´ıculas debido al incremento de la
relacio´n superficie/volumen. Otro modo afectado ligeramente por las dimensiones (o
defectos) de las muestras es el modo B1g, desplaza´ndose desde 141,8 cm−1 (TiO2 Sint.)
hasta 143,3 cm−1 (TiO2-np) al reducir las dimensiones de los cristales, como se observa
en el recuadro izquierdo de la Figura 3.6 c). En este estudio se tendra´ en cuenta que,
por lo general, podra´n despreciarse los efectos de taman˜o en el estudio de los espectros
Raman obtenidos en nanopart´ıculas de TiO2 (rutilo).
3.1.3.2. Efectos del dopado en el espectro Raman UV
En este apartado se estudia mediante espectroscop´ıa Raman los efectos inducidos
por los diferentes dopantes (V, Cr y Mn) incorporados en la red de rutilo del TiO2.
En la Figura 3.7 esta´n representados los espectros Raman UV de las muestras de
TiO2 dopadas con V, Cr y Mn, junto con el espectro correspondiente de TiO2-np de
referencia. Las posiciones de los modos activos Raman de la fase rutilo del TiO2 se
encuentran marcados con l´ıneas discontinuas. Los espectros Raman de las muestras de
TiO2 dopado con 5 y 10 % cat. de V (V05 y V10) esta´n representados en la Figura 3.7
a). En este caso, apenas se aprecian diferencias entre las muestras dopadas y las no
dopadas. En ambas muestras (V05 y V10) se observa una mayor definicio´n del hombro
MP’ localizado entre 680−700 cm−1, siendo algo ma´s pronunciado en la muestra V10,
en comparacio´n con la muestra sin dopar. En el recuadro de la Figura 3.7 a) se muestra
con mayor detalle la regio´n del modo B2g comprendida entre 650 − 850 cm−1, donde
se observa una mayor anchura y desplazamiento a menores energ´ıas del modo B2g en
las muestras dopadas con V. El ma´ximo del modo B2g se desplaza desde 826 cm−1,
observado para la muestra de TiO2-np, hasta aproximadamente 808 cm−1 para V10.
El resto de vibraciones caracter´ısticas del rutilo no se observan muy afectadas, salvo
una ligera disminucio´n de la intensidad total de la sen˜al Raman a medida que aumenta
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Figura 3.7: Espectros Raman UV (325 nm) de nanopart´ıculas de TiO2 (rutilo) dopadas a) V05
y V10, b) Cr05 y Cr10 y c) Mn05; d) Comparacio´n de los espectros dopados V05, Cr05 y Mn05.
Todos los espectros incluyen el correspondiente de una muestra de TiO2-np de referencia.
el contenido en V de las muestra, siendo el modo A1g el que ma´s reduce su intensidad
relativa. En la muestra V10 se observan una serie de resonancias de baja intensidad
relativa entre 250 − 450 cm−1 y una vibracio´n ancha que acaba en un pico estrecho
en torno a 1000 cm−1, marcadas con flechas de color rojo en la Figura 3.7 a) que no
se corresponden con modos asociados al TiO2, por lo que podr´ıa tratarse de o´xido de
vanadio.
En la Figura 3.7 b) esta´n representados los espectros Raman UV de las muestras de
nanopart´ıculas de TiO2 dopado con 5 y 10 % cat. de Cr. Al igual que en las muestras
dopadas con V, los efectos que se observan progresivamente con la incorporacio´n de
Cr son cambios relacionados principalmente con las intensidades relativas de los modos
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vibracionales A1g y B2g adema´s de una disminucio´n del modo MP. Esta vez, se observa
claramente que a medida que aumenta el contenido de Cr disminuye la intensidad del
modo A1g mientras que la intensidad del modo B2g se incrementa significativamente
llegando incluso a superar al modo Eg, por lo que el modo B2g es ma´s sensible al dopar
con Cr. Este incremento de la intensidad relativa del modo B2g se produce a la vez que
se desplaza hacia menores energ´ıas, centra´ndose aproximadamente en torno a 819 cm−1
en Cr05 y 817 cm−1 en Cr10, como se puede comprobar en el recuadro de la Figura 3.7
b). En la misma gra´fica esta´ representado el espectro de la muestra de referencia (TiO2-
np) donde este modo se encuentra en 826 cm−1. Tambie´n se observa que la reduccio´n
de intensidad del modo A1g provoca una mayor definicio´n del modo MP’ localizado en
torno a 700 cm−1.
En la Figura 3.7 c) esta´n representados los espectros Raman UV de las muestras
de nanopart´ıculas dopadas con un 5 % de Mn. En este caso al no disponer de muestras
con una mayor concentracio´n de dopante, so´lo podemos comparar el espectro con las
muestras de polvo de nanopart´ıculas sin dopar (TiO2-np). En el espectro Raman UV
de la Figura 3.7 c) se observan variaciones en la regio´n de bajas energ´ıas, en torno al
modo B1g, que aparece ma´s definido en las muestras dopadas. A mayores energ´ıas, en
la muestra Mn05 se observa por un lado una mayor definicio´n del modo asociado a
dispersio´n mu´ltiple MP’ junto con una disminucio´n de la intensidad relativa del modo
A1g, adema´s de un ensanchamiento y desplazamiento hacia menores energ´ıas de la
regio´n del modo B2g de mayor magnitud que la observada para el resto de muestras,
centrado en este caso en torno a 800 cm−1.
En la Figura 3.7 d) esta´n representados los espectros obtenidos con el la´ser UV
de las muestras dopadas con un 5 % cat. de Vanadio, Cromo y Manganeso, con el fin
de observar los cambios producidos en funcio´n de una concentracio´n fija de cada tipo
de dopante. Se ha representado la regio´n comprendida entre 500 − 900 cm−1 ya que
es donde mejor se aprecian los efectos que producen los dopantes y es en la que la
utilizacio´n del la´ser UV nos permite un estudio ma´s detallado. La tendencia que se
observa en todas las muestras dopadas es una menor intensidad relativa del modo A1g,
sin una influencia significativa en la posicio´n de este modo respecto de la muestra sin
dopar. Sin embargo, el modo MP’ tiende a incrementar su intensidad relativa llegando
a distinguirse del modo A1g, en mayor medida para la muestra dopada con Cr y Mn.
El modo B2g, que se encuentra en torno a 826 cm−1 en la muestra sin dopar, es el que
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presenta mayor sensibilidad a la presencia de dopantes, incrementando su intensidad y
desplaza´ndose a menores energ´ıas en las muestras dopadas.
3.1.3.3. Efectos del dopado en el espectro Raman VIS
La utilizacio´n de un la´ser VIS nos permite estudiar con ma´s detalle la regio´n de
bajas energ´ıas de los espectros Raman, como se comento´ en el Apartado 3.1.3.1. En los
espectros adquiridos con el la´ser VIS tambie´n se observa una disminucio´n de la sen˜al
Raman en presencia de dopantes, siguiendo una tendencia similar, aunque mucho ma´s
pronunciada, que los espectros obtenidos con radiacio´n UV. En la Figura 3.8 a) esta´n
representados los espectros Raman VIS de las muestras dopadas V05 y V10. La muestra
V05 presenta las caracter´ısticas espectrales del TiO2-np con cambios en la regio´n de
bajas energ´ıas (recuadro de la izquierda de la Figura 3.8 a)) y altas energ´ıas (recuadro
de la derecha). A bajas energ´ıas se observa una contribucio´n ancha en torno a 120 cm−1,
que en el caso de V10 se encuentra ligeramente definido con un ma´ximo en torno a 100
cm−1. Tambie´n se observa en las muestras dopadas un desplazamiento significativo del
modo B1g hacia mayores energ´ıas, que ahora se encuentra centrado en 144 cm−1 y 148
cm−1 para las muestras V05 y V10, respectivamente. En la muestra V10 el modo B1g
tiene una intensidad relativa mucho mayor que en V05 llegando a encontrarse al nivel de
los modos Eg y A1g. En la muestra V10 tambie´n aparecen algunos ma´ximos adicionales,
al igual que sucede con el la´ser UV (Figura 3.8 a)). Algunas de estas vibraciones se han
localizado en 286, 706 y 996 cm−1, que pueden asociarse a la segregacio´n de V2O5, cuyo
modo dominante se encuentra en 148 cm−1 [138]. Estas contribuciones no se observan
en la muestra dopada con un 5 % de V. La presencia de V2O5 no ha sido observada
mediante XRD, por lo que su presencia debe ser muy reducida, detectada gracias a la
mayor sensibilidad de la te´cnica Raman. En la regio´n de altas energ´ıas se observa, al
igual que los espectros obtenidos con el la´ser UV, una contribucio´n que se puede asociar
al modo B2g (826 cm−1). Como se ha mencionado previamente, es un modo vibracional
pra´cticamente indetectable con el la´ser VIS en las muestras de TiO2-np que ahora se
observa en las muestras dopadas como un modo de gran anchura centrado en torno a
808 cm−1, confirmando as´ı que este modo es muy sensible a la presencia de dopante.
En la Figura 3.8 b) esta´n representados los espectros Raman VIS de las muestras
dopadas Cr05 y Cr10. Empleando el la´ser VIS se pueden observar comportamientos
ana´logos a los observados con el la´ser UV, como una reduccio´n de la sen˜al Raman
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Figura 3.8: Espectros Raman VIS (633 nm) de nanopart´ıculas de TiO2 dopadas a) V05 y
V10, b) Cr05 y Cr10 y c) Mn05 de Manganeso; d) Comparacio´n de los espectros dopados V05,
Cr05 y Mn05. Todos los espectros incluyen el correspondiente de una muestra de TiO2-np de
referencia.
a medida que se incrementa la cantidad de Cr y una mayor contribucio´n del modo
B2g, que en las muestras dopadas aparece como un hombro en torno a 820 cm−1 en la
Figura 3.8 b). La regio´n de bajas energ´ıas presenta un comportamiento semejante a lo
observado en la muestra V05, aprecia´ndose una disminucio´n de la intensidad del modo
B1g junto a una contribucio´n de gran anchura en torno a 120 cm−1 en las muestras
dopadas. La posicio´n del modo B1g se encuentra ligeramente desplazada hacia mayores
energ´ıas que en TiO2-np, situa´ndose en torno a 144 cm−1 para ambas muestras aunque
en el caso de Cr10 su intensidad disminuye ligeramente a la vez que incrementa la
anchura de este modo. A diferencia de los espectros Raman de la muestra V10, esta vez
no se han observado modos que puedan indicar la formacio´n de o´xidos o compuestos de
67
3. Nanopart´ıculas de TiO2 en fase rutilo dopadas con metales de transicio´n
cromo en el espectro Raman VIS. Finalmente, la reduccio´n de intensidad del modo MP
en las muestras dopadas es mucho ma´s pronunciada que la observada con el la´ser UV,
mientras que la intensidad del modo MP’ se incrementa y define llegando a resolverse
en el caso de Cr10 con una intensidad superior a la correspondiente para las muestras
TiO2-np.
En la muestra dopada con un 5 % de Mn, en la Figura 3.8 c), se observa que el
desplazamiento del modo B1g es de menor magnitud que en las muestras dopadas con
V y Cr, centra´ndose pra´cticamente en la misma posicio´n que en la muestra de TiO2-np.
En la regio´n donde se encuentran los modos MP’ (700 cm−1) y B2g (826 cm−1) tambie´n
se observa un incremento significativo de su intensidad relativa a la vez que disminuye
la del resto de modos (B1g (144 cm−1), MP (244 cm−1) y A1g (611 cm−1)). De nuevo,
la intensidad de la sen˜al Raman es menor en la muestra dopada.
En la Figura 3.8 d) esta´n representados los espectros Raman obtenidos con el la´ser
VIS correspondiente a las muestras dopadas con un 5 % de V, Cr y Mn. En general se
aprecia que la intensidad de la sen˜al Raman es inferior en las muestras dopadas, sobre
todo en las dopadas con V. Junto a las variaciones de intensidad inducidas por los
dopantes, se observa que las variaciones ma´s significativas se encuentran en las regiones
de baja energ´ıa (modos B1g y MP) y altas energ´ıas (modos MP’ y B1g). Se observa que
el modo B1g se desplaza ligeramente a mayores energ´ıas en las muestras dopadas Cr05
y V05, mientras que en la muestra Mn05 este modo se encuentra en la misma posicio´n
que la muestra de TiO2-np. En esta regio´n, ampliada en el recuadro de la izquierda de
la Figura 3.8 d), tambie´n se observa una contribucio´n ancha en torno a 100−120 cm−1
para todos los dopantes, con mayor intensidad en la muestra V05. A mayores energ´ıas
se observa que la intensidad relativa del modo MP’ es mayor y aparece ma´s definido en
las muestras Cr05 y Mn05. Adema´s se observa una mayor intensidad de la sen˜al en la
regio´n en torno al modo B2g (826 cm−1).
Estas observaciones sugieren que los modos Raman B1g (144 cm−1) y B1g (826
cm−1) son muy sensibles a la presencia de dopantes, observa´ndose generalmente en
las muestras dopadas una reduccio´n de la intensidad relativa del modo B1g a la vez
que se incrementa la intensidad relativa del modo B2g. En la Tabla 3.4 se encuentran
resumidas la energ´ıas de los modos vibracionales de las muestras dopadas con un 5 %
cat. de V, Cr y Mn junto con los resultados de la muestra de TiO2-np de referencia. Pese
a que los desplazamientos en energ´ıas son relativamente pequen˜os, existe una tendencia
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Tabla 3.4: Modos activos Raman UV y VIS de muestras dopadas - Lista de modos activos
Raman obtenidos a partir de polvo de nanopart´ıculas dopadas con un 5 % de V, Cr y Mn en
fase rutilo empleando un la´ser de 325 nm (UV) y 633 nm (VIS). Se han incluido los resultados
correspondientes a las muestras de TiO2-np como referencia.
Modo UV VIS
(cm−1) TiO2-np V05 Cr05 Mn05 TiO2-np V05 Cr05 Mn05
B1g − − − − 143,3 143,8 144,8 143,3
MP 241,8 246 240 246 233,4 244,5 236,6 238,6
Eg 446,5 443 444 444 446,8 441,2 444,9 444,3
A1g 611,6 612 612 613,1 609,6 609,3 611,9 611,3
MP’ 690 695 695 695 700 ∼ 700 697 ∼ 690
B2g 826 814 819 813 − ∼ 800 ∼ 820 ∼ 800
que afecta principalmente a los modos de simetr´ıas Eg y A1g ampliando la diferencia
de energ´ıa entre estos modos en comparacio´n con la muestra de referencia TiO2-np, a
la vez que su intensidad relativa tiende a reducirse.
3.1.4. Discusio´n
En la literatura se pueden encontrar diversos me´todos para la s´ıntesis de nano-
part´ıculas de TiO2. Algunos de los ma´s comunes son los me´todos hidrotermales [61],
sol-gel [52, 53], molido meca´nico [59], piro´lisis la´ser [60], precipitacio´n [62] o me´todos
basados en deposito qu´ımico en fase de vapor (CVD) [63].
Muchos de estos me´todos tambie´n han sido empleados para sintetizar nanopart´ıculas
de TiO2 dopadas. Por ejemplo, Li et al. [63] consiguieron sintetizar nanopart´ıculas
de TiO2 dopadas con hasta un 1 % ato´mico de Pd, Pt Fe, Nd empleando el me´todo
CVD de compuestos metal-orga´nicos (MOCVD). Otra variante del me´todo CVD fue
realizado por Gracia et al. [86] para dopar con iones de V, Cr, Fe y Co controlando
la concentracio´n mediante un haz de iones con los precursores. Sin embargo, en los
casos donde se requiera un proceso te´rmico adicional de cristalizacio´n, no permiten
controlar de forma eficiente la fase cristalina del material, dando lugar a la segregacio´n
de o´xidos o fases secundarias [86]. Los me´todos hidrotermales, precipitacio´n y sol-gel
tambie´n han sido explotados para la s´ıntesis de nanopart´ıculas de TiO2 dopado, donde
su principal ventaja frente a otros me´todos es la relativamente baja temperatura que
requiere durante el proceso de s´ıntesis. Empleando estos me´todos se ha conseguido
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sintetizar nanopart´ıculas de TiO2 dopado con metales alcalinos como Li, Na y K [85] y
metales de transicio´n como V, Cr, Mn, Fe, Co [8, 85, 87, 88, 92, 94] donde, en el mejor
de los casos, se han alcanzando concentraciones de hasta un hasta un 5 % ato´mico.
En nuestro caso se ha observado un alto grado de homogeneidad en la fase cristali-
na (rutilo), dimensiones y morfolog´ıa de las nanopart´ıculas que caracterizan al me´todo
“Liquid Mix” empleado [96]. Las dimensiones de las nanopart´ıculas dependen del tipo
de dopante. De esta forma, se han conseguido dimensiones de en torno a 20 nm para
las muestras de TiO2-np, 7 nm para las dopadas con Cr, 40 para las dopadas con Mn,
mientras que en las muestras dopadas con V se observaron taman˜os de part´ıcula de va-
rias centenas de nm. Varios autores [7, 94] sugieren que el V favorece la transformacio´n
de fase anatasa-rutilo, y por el contrario, el Cr la inhibe [7]. La temperatura de calci-
nacio´n empleada para completar la transicio´n de fase anatasa-rutilo (ART) ha sido la
misma en todas las muestras dopadas (650 ◦C durante 15h). De esta forma, la presencia
del V podr´ıa favorecer la nucleacio´n y crecimiento de los granos durante la ART, lo
que podr´ıa explicar la diferencia en las dimensiones de las part´ıculas. Mediante EDS se
ha confirmado la presencia de los dopantes, y la alta cristalinidad observada mediante
HRTEM indica que los dopantes se encuentran distribuidos de forma homoge´nea en la
red cristalina del TiO2 (rutilo).
Mediante XRD no se han observado desplazamientos significativos de los ma´ximos
ni segregacio´n de o´xidos o fases secundarias diferentes al TiO2 (rutilo). So´lo se ha
detectado, mediante espectroscop´ıa Raman, modos vibracionales de baja intensidad
relativa asociadas a V2O5 en la muestra V10, lo que demuestra la alta sensibilidad de
la te´cnica para el ana´lisis estructural de estos materiales.
El espectro Raman de la fase rutilo del TiO2 tiene una forma caracter´ıstica de-
pendiendo de si la longitud de onda del la´ser empleada es de 325 nm (UV) o de 633
nm (VIS), que tienen energ´ıas caracter´ısticas mayor o menor al intervalo de energ´ıas
prohibidas del TiO2, respectivamente. De esta forma, el estudio Raman llevado a cabo
es ma´s completo. Se ha comprobado que el uso de un la´ser VIS nos permite estudiar en
detalle la regio´n de bajas energ´ıas que afectan al modo B1g (144 cm−1), mientras que
el la´ser UV nos permite estudiar la regio´n de altas energ´ıas que afectan al modo B2g
(826 cm−1). Las diferencias que existen entre las muestras compuestas por polvo de
nanopart´ıculas (∼ 20 nm) y polvo de nanopart´ıculas sinterizado (> 1µm) son pra´ctica-
mente despreciables bajo un la´ser VIS donde el modo ma´s afectado es el B1g (144 cm−1)
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desplaza´ndose ligeramente hacia menores energ´ıas. An˜adiendo dopantes generalmente
se observa que este modo, adema´s de disminuir su intensidad relativa, se desplaza ha-
cia mayores energ´ıas, por lo que el desplazamiento hacia menores energ´ıas observado
en las muestras sinterizadas (sin dopar) puede ser debido a una reduccio´n de defectos
estructurales como VO que modifiquen ligeramente los enlaces Ti−O. Al dopar, gene-
ralmente se observa una reduccio´n de la intensidad total Raman, posiblemente debido a
una mayor absorcio´n de radiacio´n visible por los niveles de defectos dentro del intervalo
de energ´ıas prohibidas que generan los dopantes, reduciendo la retrodispersio´n de los
fotones que interaccionan con la muestra. En las muestras dopadas con V, de mayores
dimensiones que las dopadas con Cr y Mn, este modo tambie´n se desplaza hacia mayo-
res energ´ıas, opuestamente a lo observado en las muestras sinterizadas, por lo que los
desplazamientos del modo B1g no se pueden atribuir directamente a efectos de taman˜o.
En presencia de Cr y Mn los modos Eg (446 cm−1) y A1g (610 cm−1) se desplazan
hacia menor y mayor energ´ıa, respectivamente, lo que puede estar relacionado con un
cambio en las constantes de fuerzas caracter´ısticas de los modos vibracionales tras la
incorporacio´n de dopantes [139].
En las muestras dopadas tambie´n se han observado contribuciones en torno a
100−120 cm−1 cuyo origen habitualmente se atribuye a los defectos de desorden que se
producen en la superficie de TiO2 de bajas dimensiones [137]. Sin embargo, esta contri-
bucio´n es particularmente intensa en la muestra dopada con V llegando a predominar
frente al modo B1g, con taman˜os de part´ıcula de centenas de nm, por lo que pueden
ser vibraciones caracter´ısticas del TiO2 que se incrementan por medio de la incorpora-
cio´n de dopantes. Un efecto similar ha sido observado en los modos MP’ (∼700 cm−1),
observado de´bilmente en las muestras sin dopar e incrementando significativamente su
intensidad relativa en las muestras dopadas, y en torno a B2g (826 cm−1), donde se
observa una vibracio´n de baja intensidad bajo radiacio´n VIS en un rango de energ´ıas
entre 800−820 cm−1, que hasta donde hemos podido encontrar, apenas ha sido estu-
diado o ha sido asociado al modo B2g (826 cm−1). Segu´n la base de datos de Shannon
[80], los radios io´nicos en coordinacio´n octae´drica de V4+ (0,72 A˚), Cr3+ (0,755 A˚) y
Mn3+ (0,72− 0,78 A˚) son muy similares al ion Ti4+ (0,745 A˚), por lo que podr´ıan ser
candidatos para una sustitucio´n catio´nica en TiO2. Teniendo en cuenta esto, la presen-
cia de orbitales d parcialmente ocupados, como ocurre para estos iones, y su diferente
distribucio´n espacial en el estado fundamental debido a los efectos del campo cristalino,
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podr´ıan interaccionar con la radiacio´n incidente y generar dipolos que modifiquen la
dina´mica de las vibraciones Raman del TiO2. Esto podr´ıa dar lugar a la activacio´n de
modos prohibidos o a un incremento de las dispersiones Raman de segundo orden u
o´rdenes superiores [106]. Sin embargo, este es un efecto mucho ma´s complejo que nece-
sita un estudio ma´s profundo. Mediante un la´ser UV estas contribuciones se observan
con mayor intensidad relativa y localizadas en torno a 700 cm−1 y 810 cm−1, lo que
puede indicar que se traten de “vibraciones” superficiales [127]. Tambie´n se observa que
la intensidad del modo A1g disminuye en presencia de dopantes, por lo que este modo
es ma´s sensible a la presencia de defectos estructurales derivados de la incorporacio´n
de los dopantes.
3.2. Propiedades luminiscentes
Las propiedades luminiscentes de muestras de nanopart´ıculas de TiO2, tanto dopa-
das como sin dopar, se han estudiado por medio de la te´cnica de CL a temperaturas
entre 90 y 300 K en un rango de longitudes de onda desde 300 a 900 nm. Los espectros
de CL fueron adquiridos en un SEM empleando un potencial de aceleracio´n de 18 kV.
En primer lugar, se ha analizado la sen˜al de CL de una muestra de nanopart´ıculas de
TiO2-np (puro) en fase rutilo en funcio´n de la temperatura, para despue´s comparar los
resultados con las muestras de nanopart´ıculas dopadas con V, Cr y Mn.
3.2.1. CL de nanopart´ıculas de TiO2 puro
La sen˜al de CL de la muestra TiO2-np (Figura 3.9) consiste en una banda ancha en
la regio´n del visible, que se extiende desde 2 hasta 3,4 eV, y una banda ma´s estrecha en
la regio´n del IR-cercano centrada en torno a 1,52 eV, que domina la sen˜al de CL, como
se aprecia en la Figura 3.9 a). La estrecha e intensa sen˜al de CL localizada en la regio´n
del IR-cercano, en torno a 1,52 eV, ha sido previamente atribuida a la presencia de
defectos intersticiales de Ti3+ en la red cristalina [140]. Al disminuir la temperatura se
produce un incremento significativo de la intensidad total de CL, siendo la banda ma´s
afectada la localizada en el IR-cercano, que domina el espectro de CL en todo el rango
de temperaturas. La intensidad de esta emisio´n (1,52 eV) aumenta en un factor ∼ 30
cuando la temperatura desciende desde los 300 a los 90 K. En el recuadro de la Figura
3.9 a) se muestra el espectro de CL medido a 300 K de la muestra de nanopart´ıculas
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Figura 3.9: a) Espectros de CL de nanopart´ıculas de TiO2 puro obtenidos en un rango de
temperaturas de 90 a 300 K. En el recuadro se representa la comparacio´n de espectros de CL
a 300 K de una muestra de nanopart´ıculas y una muestra de TiO2 policristalino de referencia;
b) rango IR normalizado; y c) ampliacio´n del rango visible (sin normalizar).
de TiO2 (TiO2-np) junto con una muestra de polvo comercial compuesta por granos
microme´tricos de la fase rutilo del TiO2 que empleamos a modo de referencia (TiO2-
ref), donde se puede observar la ausencia de la emisio´n de la regio´n del IR (1,52 eV) en
el espectro de CL de la muestra de TiO2 comercial.
Algunos detalles de la sen˜al de CL de la Figura 3.9 a) se muestran en las Figuras
3.9 b) y c) correspondientes a las regiones del IR-cercano (espectros normalizados) y
VIS-UV (ampliacio´n de la Figura 3.9 a) sin normalizar), respectivamente. En la regio´n
del IR comprendida entre 1,4− 1,7 eV (Figura 3.9 b)) se observa que la banda de 1,52
eV reduce su anchura progresivamente a medida que se reduce la temperatura siendo
de aproximadamente 0,13 eV a 300 K y 0,085 eV a 90 K.
La cambios con la temperatura el rango VIS-UV no son tan envidentes al analizar los
espectros de la Figura 3.9 a). Sin embargo, en la ampliacio´n de la regio´n comprendida
entre 1,75 y 3,8 eV de la Figura 3.9 c) se observan dos emisiones centradas en 2,40 y 3
eV. Ambas bandas incrementan su intensidad relativa al reducir la temperatura, pero
la banda ancha localizada en 2,40 eV lo hace en mayor proporcio´n que la banda de 3
eV, superando en intensidad a temperaturas por debajo de 200 K y siendo claramente
73
3. Nanopart´ıculas de TiO2 en fase rutilo dopadas con metales de transicio´n
dominante en esta regio´n del espectro a 90 K.
3.2.2. CL de nanopart´ıculas de TiO2 dopado con V, Cr y Mn
En este apartado se muestran las variaciones en la sen˜al de CL estudiadas en funcio´n
del tipo de dopado y su concentracio´n. En la Figura 3.10 se muestran los espectros de
CL adquiridos a T = 300 K correspondientes a muestras de nanopart´ıculas dopadas
con diferentes cantidades de V, Cr o Mn, empleando en su adquisicio´n un potencial
acelerador de 18 kV.
Figura 3.10: a) Espectros de CL normalizados de muestras de nanopart´ıculas sin dopar y
dopadas con V, Cr y Mn; Espectros de CL de nanopart´ıculas dopadas con diferentes cantidades
de b) V y c) Cr, y d) Mn05. Los espectros han sido adquiridos a T = 300 K.
Comparando con las muestras sin dopar, se observa que la incorporacio´n de dopan-
te en la red del TiO2 genera importantes cambios en los espectros de luminiscencia
obtenidos, que se encuentran normalizados en la Figura 3.10 a). En general, cuando
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la concentracio´n de dopante se incrementa, la intensidad total de CL disminuye, de-
creciendo principalmente la emisio´n del IR-cercano (1,52 eV), como se observa en las
Figuras 3.10 b) y c). Este efecto podr´ıa indicar que la incorporacio´n del dopante provo-
ca una disminucio´n de la concentracio´n de intersticiales de Ti3+ (asociado a la emisio´n
en 1,52 eV), ya sea debido a la incorporacio´n sustitucional o a un balance de cargas
dada la multivalencia que poseen algunos de los cationes de estos metales de transicio´n.
Tambie´n se observan importantes variaciones de la sen˜al de CL en la banda del rango
VIS-UV, entre 2 y 3,5 eV. En general se han observado dos tipos de comportamiento
en los espectros que afectan a este rango de energ´ıas. Por un lado, las nanopart´ıculas
dopadas con Cr presentan un espectro de CL que se extiende desde 1,4 hasta 3,5 eV,
mientras que las muestras dopadas con Vanadio y Manganeso presentan emisiones de
CL en un menor rango de energ´ıas, desde 1,4 hasta 2,6 eV. De esta forma, la presencia
de V y Mn inhibe las emisiones por encima de los 2,6 eV que han sido observadas
previamente en las muestras de TiO2-np.
Con el objetivo de investigar la influencia del tipo de ion incorporado en la sen˜al de
luminiscencia de las nanopart´ıculas, se han adquirido diferentes espectros en funcio´n
del dopado (Figuras 3.10 b), c) y d)) y la temperatura (Figura 3.11).
A temperatura ambiente, las muestras dopadas con V (Figura 3.10 b)) presentan
una emisio´n dominante en torno a 1,5 − 1,6 eV que se extiende hasta 2,5 eV aproxi-
madamente. A medida que se incrementa la concentracio´n de V, la sen˜al total de CL
disminuye, en particular las emisiones en la regio´n del IR-cercano. En esta regio´n se
encuentran contribuciones asociadas a intersticiales de Ti3+ (1,52 eV) cuya intensidad
disminuye a medida que aumenta la concentracio´n de V. En la muestra V05 tambie´n se
observa una emisio´n estrecha entre 1,75− 1,8 eV que no se pueden atribuir a emisiones
asociadas al V.
Las muestras dopadas con Cr (Figura 3.10 c)) presentan un espectro de CL complejo
que recorre el rango visible por completo, comenzando por el IR-cercano extendie´ndose
hasta el UV. A medida que aumenta la cantidad de Cr en las muestras, disminuye la
intensidad de la emisio´n en torno a 1,52 eV, mientras que aumenta la emisio´n centrada
en 3,3 eV, como se observa en la Figura 3.10 c). Adema´s de la emisio´n centrada en
1,52 eV, puede observarse una emisio´n estrecha e intensa localizada en 1,79 eV, siendo
su intensidad relativa y definicio´n mayor en la muestra Cr10. Esta emisio´n correspon-
de a la transicio´n intraionica 2E−4A2 asociada a los iones de Cr3+ en coordinacio´n
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octae´drica, como indican diferentes autores [92, 141]. En general esta emisio´n tan es-
trecha esta´ superpuesta con una banda de mayor anchura y menos intensa en torno a
1,8 eV asociada con las transiciones 4T2−4A2 del ion Cr3+ [92] que se puede observar
en la muestra Cr10. A medida que se incrementa la cantidad de Cr se observa que
adema´s de aumentar la intensidad de las emisiones asociadas a los iones Cr3+ (1,79
eV), disminuye la intensidad relativa de la banda del IR asociada a defectos de Ti3+,
en 1,52 eV. En el rango VIS-UV del espectro de CL de las muestras dopadas con Cr se
identifican emisiones anchas con ma´ximos en torno a 2,2 y 3,2 eV, como se observa en
el recuadro de la Figura 3.10 c). Tambie´n se observa que las emisiones de alta energ´ıa,
por encima de los 3 eV incrementan su intensidad relativa a medida que se incrementa
la concentracio´n de Cr y su intensidad relativa es mucho mayor que en las muestras no
dopadas.
Las muestras dopadas con Mn (Figura 3.10 d)) presentan bandas de luminiscencia
en las regiones del IR-cercano (1,52 eV) con mayor anchura que en TiO2-np y un hombro
en el rojo-naranja (1,9− 2,3 eV), sin emisiones a mayores energ´ıas, como se observa en
la Figura 3.10 d).
Figura 3.11: Comparacio´n de espectros de CL a temperatura ambiente (300 K) y en fr´ıo
(130−140 K) para muestras dopadas a) V10, b) Cr10 y c) Mn05.
Reduciendo la temperatura hasta 130−140 K algunas de las emisiones observadas
a temperatura ambiente se puede apreciar con mayor claridad, como se observa en la
Figura 3.11, donde se han representado los espectros a baja temperatura para algunas
de las muestras de TiO2 con mayor dopado. En la muestra dopada con un 10 % de V
de la Figura 3.11 a) se observa que al reducir la temperatura hasta 130 K se define un
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hombro en torno a 1,8 − 1,9 eV y un hombro en torno a 2,2 eV. A mayores energ´ıas
se puede identificar una emisio´n muy de´bil en 3,2 eV que no se hab´ıa observado en el
espectro a temperatura ambiente.
En la muestra Cr10 de la Figura 3.11 b) no se identifican contribuciones adicionales
al reducir la temperatura, aunque s´ı se observa que la emisio´n del IR (1,52 eV), asociada
a intersticiales de Ti3+, incrementa considerablemente su intensidad relativa a la vez
que la emisio´n estrecha de 1,79 eV, asociada a iones de Cr3+, la disminuye. Las emisiones
del rango VIS y UV no incrementan su intensidad significativamente aunque se observa
que la banda que se encontraba en torno a 3,3 eV a T = 300 K, se desplaza ligeramente
hacia menores energ´ıas situa´ndose en torno a 3,2 eV.
En la muestra Mn05 (Figura 3.11 c)) se observan con mayor definicio´n algunas de
las contribuciones previamente observadas a temperatura ambiente. A 130 K la emisio´n
del IR (1,52 eV) incrementa su intensidad relativa, aunque el incremento es menor que
el observado en las muestras dopadas con V o Cr, por lo que no llega a dominar el
espectro de CL. Sin embargo, ahora se pueden identificar emisiones entre 1,7− 2,3 eV
con un ma´ximo en torno a 1,9 eV y dos hombros en torno a 2,0 y 2,2 eV. A energ´ıas
mayores a 2,6 eV la sen˜al de CL sigue siendo despreciable.
3.2.3. Discusio´n
A continuacio´n se van a discutir los resultados obtenidos a partir del estudio de CL,
dividiendo los resultados entre las muestras de nanopart´ıculas de TiO2 puro, y dopado.
• CL de muestras de TiO2 puro
La estructura de defectos del TiO2 normalmente incluye tanto intersticiales de ti-
tanio como VO, u otros defectos asociados al ox´ıgeno. La incorporacio´n de dopantes
puede modificar estos defectos y alterar as´ı las propiedades del TiO2, lo que requiere
un estudio detallado. Los resultados de CL confirman una alta concentracio´n de in-
tersticiales de Ti3+ en las nanopart´ıculas de TiO2 sin dopar estudiadas en este trabajo
de investigacio´n. Los defectos de Ti3+ generan estados localizados dentro del intervalo
de energ´ıas prohibidas a 0,7 − 0,8 eV por debajo del nivel de Fermi [49, 140], dan-
do lugar a la emisio´n observada en el IR-cercano (1,52 eV) [32]. Estos defectos esta´n
estrechamente relacionados con las VO que pueden ser generados al retirar ox´ıgenos
neutros de la red cristalina del rutilo. Por medio de la creacio´n de una VO, los dos
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electrones que previamente ocupaban los estados O(2p) en la banda de valencia (BV)
pueden migrar hacia la banda de conduccio´n (BC) que esta´ formada por estados Ti(3d).
Por lo tanto, dos a´tomos de titanio pro´ximos al a´tomo de ox´ıgeno retirado de la red
cristalina pueden atrapar cada uno de estos electrones formando parte de los orbitales
3d reduciendo los iones Ti4+ a Ti3+ creando un nivel de defectos dentro del intervalo
de energ´ıas prohibidas del TiO2. Tambie´n se ha demostrado que los Ti3+ actu´an como
centros fotocatal´ıticamente activos en la superficie del TiO2 [142], y por lo tanto, se
debe prestar una especial atencio´n a su estudio, fundamentalmente en el campo de la
fotooxidacio´n y fotocata´lisis.
En este trabajo de investigacio´n se ha observado mediante la te´cnica de CL que la
contribucio´n asociada a defectos Ti3+ (1,52 eV) es mucho mayor en las nanopart´ıculas de
TiO2 (rutilo) que en TiO2 comercial. Teniendo en cuenta que es ma´s probable encontrar
defectos estructurales en la superficie del TiO2, la mayor relacio´n superficie/volumen
de las nanopart´ıculas puede implicar una mayor presencia de defectos de ox´ıgeno como
las VO, aumentando la probabilidad de reducir iones de Ti4+. En estudios previos
sobre TiO2 sinterizado realizados por Maestre et al. [143], se pudo comprobar que esta
emisio´n, pro´xima al IR, se reduce dra´sticamente cuando el TiO2 es sinterizado a altas
temperaturas (1500 ◦C), lo que puede involucrar procesos de migracio´n de defectos y
recristalizacio´n durante los tratamientos a alta temperatura.
La banda compleja de CL que se observa para el TiO2 en el rango VIS, en torno a
2,40 eV, puede ser atribuida a estados superficiales asociados con VO que crean trampas
poco profundas a energ´ıas entre 0,27 y 0,87 eV por debajo de la banda de conduccio´n
[49] y estados ma´s profundos relacionados con iones Ti4+ adyacentes a vacantes de
ox´ıgeno [144]. La deconvolucio´n de esta emisio´n [143], muestra que esta´ compuesta
por tres bandas centradas en 2,19, 2,30, y 2,55 eV. Estas emisiones esta´n asociados
a defectos de ox´ıgeno como centros de color de tipo F y F+ y ox´ıgeno adsorbido en
la superficie [65, 145]. Las emisiones del rango visible e IR podr´ıan tener asociadas
diferentes energ´ıas de activacio´n dada las diferentes evoluciones que se observan en los
espectros de CL con los cambios de temperatura.
En la regio´n UV del espectro de CL se ha observado una emisio´n localizada en
3 eV. Esta emisio´n puede ser asociada con transiciones radiativas debido a excitones
auto-atrapados en unidades octae´dricas de TiO6, que resultan de la interaccio´n entre
electrones localizados en estados Ti(3d) de la BC y huecos generados generalmente
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en los estados O(2p) de la BV. Estas transiciones de tipo excito´nico involucran nive-
les poco profundos dentro del intervalo de energ´ıas prohibidas (Eg) del TiO2 [146].
Algunos autores consideran un posible ensanchamiento del Eg, o desplazamiento del
borde de banda hacia el azul (blue shift), causado por efectos de confinamiento cua´nti-
co de taman˜o debido a las dimensiones tan reducidas que presentan las nanopart´ıculas
[147, 148, 149]. Sin embargo, el radio de Bohr del TiO2 (1,5 − 2,5 nm [56, 150]) es
considerablemente menor que el taman˜o medio de los nanocristales estudiados, y por
lo tanto, no podemos considerar ningu´n tipo de efecto producido por el confinamiento
cua´ntico en la luminiscencia de las nanopart´ıculas [56].
• CL de muestras de nanopart´ıculas de TiO2 dopadas
Los cambios que se observan en la sen˜al de CL de las muestras de TiO2 (rutilo)
dopadas se pueden atribuir a variaciones en la concentracio´n de defectos en el TiO2 y
a la generacio´n de niveles profundos dentro del intervalo de energ´ıas prohibidas induci-
dos mediante el dopado. Islam et al. [132] calcularon mediante DFT la estabilidad de
una serie de defectos puntuales de Vanadio en TiO2 (rutilo) con diferentes estados de
oxidacio´n y determinaron que los estados de oxidacio´n ma´s estables son V4+ y V5+.
Ambos defectos generan estados V(3d) desocupados situados a 0,5− 1,0 eV por debajo
de la BC, mientras que los iones V4+, cuya configuracio´n electro´nica es 3d1, introducen
adema´s un nivel de defectos asociado a orbitales t2g ocupados situado a 0,5 eV por en-
cima de la BV [151, 152], pudiendo contribuir de esta forma al ensanchamiento de las
emisiones en el IR-cercano (1,52 eV) hacia energ´ıas superiores, y al hombro localizado
en 2,2 eV identificado a baja temperatura. La presencia de iones V5+ y Ti3+ podr´ıa
dar lugar a la reduccio´n del vanadio a V4+ [131] por lo que ambos defectos podr´ıan
coexistir. En la muestra V05 se observo´ una emisio´n estrecha entre 1,75 − 1,8 eV que
podr´ıa deberse a impurezas de Cr. Pese a que no se ha detectado Cr en los espectros
de EDS, se sabe que la eficiencia de esta emisio´n es muy alta, por lo que podr´ıa ser
debido a pequen˜as concentraciones de Cr (del orden de partes por millo´n) [141, 153] que
podr´ıan encontrarse por debajo de los l´ımites de deteccio´n del sistema de EDS. Esta
posible contaminacio´n con Cr podr´ıa haber sido causada durante la preparacio´n de la
muestra (por ejemplo, en la fabricacio´n de las pastillas), ya que no ha sido observada
en la muestra V10, en la que se emplearon los mismos precusores para su s´ıntesis.
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En los espectros de CL de las muestras dopadas con Cr se observa una emisio´n de
luminiscencia en 1,79 eV caracter´ıstica de iones Cr3+ en simetr´ıa octae´drica (Oh) [92].
Esta emisio´n, conocida como l´ıneas R del Cr, tambie´n ha sido observada por varios au-
tores en otros sistemas cristalinos dopados con Cr3+ como α−Al2O3 [153], β−Ga2O3
[141] o BaAl2O4 [154]. Esto confirma que el Cromo se ha incorporado como Cr3+ en
la red cristalina del rutilo, y se comporta como un centro o´pticamente activo sin la
necesidad de realizar ningu´n tipo de tratamiento adicional. Tambie´n se ha observado
que la presencia de Cr influye en la emisio´n del IR (1,52 eV) reduciendo su intensidad
relativa a medida que la concentracio´n de Cr se incrementa. Este proceso competitivo
tambie´n ha sido observado en otros sistemas donde la incorporacio´n de Cr3+ reduce
las emisiones asociadas a defectos intr´ınsecos del material [155]. De acuerdo a nuestros
resultados, los iones Cr3+ (1,79 eV) podr´ıan incorporarse en la red de TiO2 (rutilo) sus-
tituyendo a los intersticiales de Ti3+ (1,52 eV) en la red cristalina del rutilo, aunque las
posibles transferencias de cargas desde la matriz a los iones de Cr3+ no se pueden des-
cartar. La incorporacio´n de Cr3+ puede estar relacionado con la deficiencia de ox´ıgeno
como mecanismo para alcanzar la neutralidad de carga, atrapando electrones de las
V0O influyendo en el contenido de Ti3+. La posicio´n de los niveles profundos asociados
a las VO dentro del intervalo de energ´ıas prohibidas del TiO2 pueden modificarse en
funcio´n del tipo de distorsio´n generado por los defectos de ox´ıgeno y dopantes [156], lo
que podr´ıa explicar el ensanchamiento que presentan las emisiones del rango visible del
espectro de CL. En las muestras dopadas con Cr tambie´n se observa un incremento de
emisiones del UV localizadas en torno a 3,2 eV. Varios autores atribuyen esta emisio´n
a recombinaciones radiativas de excitones libres en TiO2 nanocristalino [129, 146, 157].
En nuestro caso se ha observado mediante XRD que las muestras dopadas con Cr tie-
nen menores dimensiones (∼ 7 nm) que las muestras de TiO2 (rutilo) sin dopar (20−30
nm), lo que podr´ıa favorecer la aparicio´n de estas emisiones. Las sen˜al de CL en este
rango de energ´ıas (∼ 3,2 eV) tambie´n incrementan su intensidad relativa a medida que
se incrementa el contenido en Cr, lo que podr´ıa indicar, segu´n los resultados obtenidos
de CL, que este tipo de recombinaciones se vean favorecidas por la presencia de Cr.
En los espectros de CL a baja T de la muestra dopada con Mn se observa una
emisio´n compleja localizada en torno a 1,9 − 2,0 eV que puede estar relacionada con
transiciones 4T1−6A1 de iones Mn2+ en coordinacio´n octae´drica en la red del TiO2
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[158]. Otras emisiones como la transicio´n 5E−5T2 relacionada con Mn3+ en coordina-
cio´n tetrae´drica, que normalmente se localizan en torno a 2,5 − 2,75 eV [159] no han
sido observadas en los espectros de CL medidos a temperatura ambiente ni a baja tem-
peratura (130 K), lo que indica que, en nuestro caso, el manganeso se puede encontrar
predominantemente como ion Mn2+ en la red del TiO2 (rutilo). Saponjic et al. [160]
observaron que los iones de Mn2+ en TiO2 (anatasa) pueden encontrarse incorporados
en posiciones octae´dricas sustituyendo iones Ti4+, o como iones Mn2+ descoordinados
en la superficie reconstruida del TiO2. La presencia de iones Mn2+ podr´ıa generar una
importante descompensacio´n de carga que de´ lugar a la formacio´n de VO. Los iones
Mn2+ pro´ximos a los defectos de ox´ıgeno tienden a atrapar con mayor facilidad los
electrones cedidos por el a´tomo de O expulsado de la red [37]. De esta forma, los defec-
tos asociados a la incorporacio´n de Mn2+ en TiO2 actu´an como trampas de electrones
impidiendo las recombinaciones radiativas [88]. Esto podr´ıa justificar el decaimiento
de las emisiones de CL en el rango visible (2,4 − 2,5 eV), normalmente asociadas a
deficiencia de ox´ıgeno.
3.3. Estructura electro´nica
Para obtener ma´s informacio´n sobre la composicio´n qu´ımica y estructura electro´ni-
ca de las muestras de TiO2-np y nanopart´ıculas de TiO2 dopado con V, Cr y Mn se
han realizado experimentos de fotoemisio´n de electrones (XPS) y absorcio´n de Rayos-X
(XAS). La alta sensibilidad superficial de la te´cnica XPS (∼ 2 nm [161]) nos permite
observar el estado de oxidacio´n de los elementos qu´ımicos de las capas ma´s superficia-
les, as´ı como su identificacio´n en las muestras. Los electrones fotoemitidos con mayores
energ´ıas cine´ticas provienen principalmente de la Banda de Valencia (BV) del TiO2,
aportando informacio´n importante sobre los niveles de defectos cercanos a la misma.
Mediante la te´cnica XAS podremos observar el efecto de los dopantes en el entorno
cristalino del los elementos que componen la muestra mediante el ana´lisis de los espec-
tros de absorcio´n de los bordes Ti(2p) L2,3 y O(1s) K. Tambie´n se podra´n identificar
metales de transicio´n as´ı como una aproximacio´n de la coordinacio´n dentro del TiO2
analizando los bordes L2,3 de los dopantes correspondientes. La te´cnica XAS empleada
(en modo TEY) tiene mayor profundidad de deteccio´n ya que depende ma´s del rango de
penetracio´n de los RX que del camino medio de los electrones fotoemitidos dentro del
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material (muy pocos nm) como ocurre en la te´cnica XPS. Los experimentos han sido
realizados en las instalaciones de radiacio´n sincrotro´n Elettra en Trieste (Italia), con
las condiciones de medida que se detallan en los Apartados 2.2.9 y 2.2.10 del Cap´ıtulo
2.
3.3.1. Estudio XPS
3.3.1.1. Estudio XPS de nanopart´ıculas de TiO2 puro
La estructura electro´nica del TiO2 (rutilo) en forma de nanopart´ıculas ha sido
analizada por medio de la te´cnica de XPS. Los espectros de XPS han sido calibrados
respecto al nivel C(1s) centrado en 284,6 eV. En el espectro XPS de los estados Ti(2p)
se ha observado el desdoblamiento caracter´ıstico en los estados Ti(2p1/2) y Ti(2p3/2)
debido a la interaccio´n esp´ın-o´rbita. Para realizar el estudio se ha empleado la sen˜al
XPS procedente de los estados Ti(2p3/2) por ser la ma´s intensa. Los espectros se han
representado en energ´ıa descendente por tratarse de estados por debajo del nivel de
Fermi (EF = 0 eV).
Figura 3.12: Espectros XPS de estados Ti(2p3/2) y deconvolucio´n en curvas Gaussianas de
muestras de a) polvo comercial de TiO2 rutilo, y b) nanopart´ıculas de TiO2 puro; c) Regio´n de
la Banda de Valencia (BV) de la muestra TiO2-np.
En la Figura 3.12 esta´n representados los espectros XPS del estado Ti(2p3/2) de
muestras de polvo comercial (TiO2-ref) y TiO2-np as´ı como su deconvolucio´n. Los es-
pectros de las muestras TiO2-ref de la Figura 3.12 a) esta´n dominados por un ma´ximo
centrado en 458,6 eV, correspondiente al titanio en estado de oxidacio´n Ti4+ del TiO2
(rutilo) [114]. Tambie´n se puede observar un pequen˜o hombro a menores energ´ıas, en
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torno a 456,8 eV, sombreado en el espectro, que se identifica con el estado de oxidacio´n
Ti3+ [114]. Por otro lado, los espectros XPS de las muestras de nanopart´ıculas (TiO2-
np), representados en la Figura 3.12 b), esta´n compuestas por tres bandas, centradas en
455,3, 456,8 y 458,6 eV que pueden ser atribuidas a estados de oxidacio´n Ti2+, Ti3+ y
Ti4+, respectivamente, de acuerdo a la base de datos del NIST [114]. La contribucio´n de
mayor energ´ıa de enlace (458,6 eV) asociada a Ti4+ domina el espectro de XPS, aunque
se aprecia claramente un significativo incremento de la contribucio´n asociada a Ti3+
(zona sombreada) en las nanopart´ıculas respecto del polvo comercial. El ratio ato´mico
Ti3+/Ti4+, calculado a partir del a´rea integrada y corregida de los correspondientes
ajustes realizados en los espectros XPS, aumenta de 0,12, en el polvo de rutilo TiO2
comercial, a 0,59 en la muestra de nanopart´ıculas, lo que indica una mayor concentra-
cio´n de iones Ti3+ en la superficie las muestras de TiO2-np. Estos resultados esta´n de
acuerdo con el ana´lisis realizado a part´ır de los espectros de CL, donde se tambie´n se
observo´ una mayor intensidad de la emisio´n centrada en 1,52 eV, asociada a la presencia
de defectos intersticiales de Ti3+. Varios autores tambie´n han observado un incremento
de iones Ti3+ en la superficie de TiO2 nanocristalino [142, 162, 163]. La presencia de
Ti3+ en la superficie del TiO2 juega un papel importante en la fotorreactividad con
mole´culas adsorbidas [6], por lo que se debe prestar especial atencio´n al estudio de
iones Ti3+ en nanopart´ıculas de TiO2.
El espectro de la BV de la muestra TiO2-np, representado en la Figura 3.12 c),
esta´ compuesto principalmente por estados O(2p) no enlazantes en torno a 4 eV y
estados O(2p)−pi y O(2p)−σ en torno a 5 y 8 eV por debajo de EF, respectivamente.
Tambie´n se observa una banda ma´s de´bil en torno a 1 eV por debajo de EF asociado
al nivel de defectos Ti(3d) asociado a la reduccio´n de iones Ti4+ en Ti3+ debido a una
transferencia de carga desde vacantes de ox´ıgeno (VO) a orbitales 3d del Ti [162, 163].
3.3.1.2. Estudio XPS de nanopart´ıculas de TiO2 dopado con V, Cr, y Mn
Tambie´n se han obtenido espectros XPS en las muestras de TiO2 dopadas. En este
caso, so´lo se han podido investigar las muestras dopadas con Vanadio y Manganeso
debido a que los efectos de carga producidos por la baja conductividad de las muestras
dopadas con Cr hacen muy complicado un estudio fiable mediante la te´cnica de XPS.
En la Figura 3.12 a) esta´n representados los espectros de XPS obtenidos en las
muestras de nanopart´ıculas dopadas con Vanadio y Manganeso, junto con las muestras
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Figura 3.13: a) Comparacio´n de espectros XPS de estados Ti(2p3/2) obtenidos en muestras
de TiO2-np (arriba), V05 (centro), y Mn05 (abajo); b) Espectros XPS de estados V(3p) de las
muestras V05 y c) estados Mn(3p) de la muestra Mn05; d) Regio´n de la Banda de Valencia
(BV) de las muestras TiO2-np (arriba) y muestras dopadas V05 (centro) y Mn05 (abajo).
de nanopart´ıculas de TiO2 sin dopar como referencia. Se puede apreciar que la contri-
bucio´n asociada a iones Ti3+ (zona sombreada), disminuye en las muestras dopadas.
Este efecto se observa con ma´s claridad en las muestras dopadas con Mn que en las
dopadas con V. El ratio Ti3+/Ti4+ disminuye desde 0,59 en las muestras sin dopar,
hasta 0,32 y 0,14 en las muestras dopadas con Vanadio y Manganeso, respectivamente,
lo que nos indica una disminucio´n de iones Ti3+ en superficie al dopar las muestras.
Los resultados de CL confirman este comportamiento, ya que la emisio´n de 1,52 eV ca-
racter´ıstica de intersticiales de Ti3+ era mucho mas de´bil en las muestras dopadas con
V y Mn. En la Figura 3.13 b) y c) se muestran los espectros XPS de los estados V(3p)
y Mn(3p) localizados en 40,4 y 49,5 eV, respectivamente, que confirman la presencia de
estos dopantes en las nanopart´ıculas observadas.
Dada la multivalencia de los a´tomos de V y Mn es dif´ıcil determinar su estado de
oxidacio´n simplemente a partir de la posicio´n de los estados V(3p) y Mn(3p) ya que el
desplazamiento qu´ımico tambie´n se puede ver afectado por efectos de carga, el grado de
hibridacio´n de los enlaces V−O y Mn−O, el tipo de coordinacio´n preferente que puede
ser distinto dentro de la red cristalina y en la superficie, y por el tipo de matriz donde se
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encuentren alojados (rutilo en nuestro caso). Sin embargo, se puede realizar una primera
aproximacio´n comparando con espectros obtenidos en otros compuestos que se puede
encontrar en la literatura. Comparando con los espectros XPS de o´xidos de vanadio
V2O3, VO2 y V2O5 obtenidos por Zimmerman et al. [164, 165], se observa que la energ´ıa
del ma´ximo en el espectro XPS de la Figura 3.13 b), en torno a 40,4 eV, se encuentra
entre los estados V3+ (40,1 eV) y V4+ (41,0 eV) de sus o´xidos correspondientes. Sin
embargo, la anchura a media altura de los estados V(3p) asociados a los o´xidos V2O3
y VO2, de entre 5 y 6 eV, es mayor que la observada en el espectro obtenido en las
muestras dopadas con V (3,8 eV), siendo ma´s pro´xima a la anchura de los estados
V(3p) del o´xido V2O5 (2,6 eV), lo que podr´ıa sugerir que el estado de oxidacio´n es
mixto V5+ y V4+ en superficie. El caso del Mn es ma´s complicado ya que los a´tomos de
Mn tienen mucha facilidad para situarse tanto en coordinacio´n tetrae´drica con estados
de oxidacio´n Mn2+, como en coordinacio´n octae´drica con estados de oxidacio´n Mn3+
y Mn4+ con energ´ıas de enlace de estados Mn(3p) que se encuentran en torno a 48 eV
[166]. En nuestro caso el ma´ximo del espectro Mn(3p) esta´ en 49 eV, lo que puede sugerir
un estado de oxidacio´n alto (Mn4+), aunque no es suficiente para poder determinarlo.
En la Figura 3.13 d) esta´n representados los espectros XPS de la BV de las muestras
de TiO2-np, V05 y Mn05. Esta regio´n es la ma´s sensible a los defectos superficiales. En
la muestra V05 (en el centro de la Figura 3.13 d)) se observa una banda en torno a 1,5
eV por debajo de EF que puede ser debida a la presencia de un nivel de defectos V(3d)
dentro del intervalo de energ´ıas prohibidas del TiO2, aunque no se puede descartar
cierto solapamiento con defectos de ox´ıgeno que den lugar a estados Ti(3d). En las
muestras dopadas con Mn (parte inferior de la Figura 3.13 c)) no se observan posibles
estados derivados de orbitales Mn(3d) ni Ti(3d) aunque s´ı se observa un desplazamiento
del mı´nimo de la BV (EV) de unos 0,5 eV respecto de la muestra de TiO2-np, similar
al observado en V05, lo que puede indicar un cara´cter ma´s tipo p en superficie.
3.3.2. Estudio XAS
3.3.2.1. Borde de absorcio´n Ti(2p) L2,3 de nanopart´ıculas de TiO2 (rutilo)
En los metales de transicio´n como el Ti existe un fuerte solapamiento de las funciones
de onda de orbitales 2p internos y 3d de la capa de valencia. Segu´n la notacio´n de Rusell-
Saunders 2S+1LJ [113], el te´rmino correspondiente para el ion Ti4+ es 1S0, puesto que
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su configuracio´n electro´nica fundamental es 2p6 (S = 0, L = 0, J = L+ S).
Cuando un electro´n es excitado desde un orbital 2p a un orbital 3d, la configuracio´n
electro´nica final es de la forma 2p53d1. Aplicando la regla de seleccio´n ∆J = ±1, 0 y
teniendo en cuenta que las transiciones J = 0 → J ′ = 0 son prohibidas, so´lo estar´ıa
permitida una transicio´n J = 0 → J ′ = 1 que corresponde a estados finales, bajo
simetr´ıa esfe´rica SO(3), con te´rminos 1P1, 3P1 y 3D1 [113]. De entre ellos, aplicando
las reglas de Hund [113], el te´rmino fundamental se corresponde con el estado 3D1, por
tener la mayor multiplicidad de esp´ın (S = 1) y mayor momento angular total (L = 2).
Figura 3.14: a) Representacio´n de los orbitales ato´micos d ; b) Esquema del desdoblamiento
de los orbitales d debido al efecto de un campo cristalino Dq de simetr´ıa octae´drica Oh, y c)
efecto producido por la distorsio´n tetragonal de simetr´ıa D4h.
Sin embargo, cuando el ion se encuentra dentro de una red cristalina, como el
ion Ti4+ en TiO2, su simetr´ıa se vera´ reducida. En el caso ma´s simple de un grupo
puntual de simetr´ıa octae´drica (Oh), el ion se encuentra coordinado con 6 a´tomos
iguales, ox´ıgenos en el caso del TiO2, formando un octaedro regular donde las distancias
entre los a´tomos localizados en los ve´rtices y el a´tomo central son iguales y los a´ngulos
que forman los enlaces coordinados son de 90◦. Esta reduccio´n de la simetr´ıa rompe
la qu´ıntuple degeneracio´n de los orbitales 3d (dz2 , dx2−y2 , dxy, dxz, dyz) en un orbital
doblemente degenerado de simetr´ıa eg de alta energ´ıa que corresponde a los lo´bulos
alineados con los a´tomos de ox´ıgeno enlazados (dz2 y dx2−y2) y un orbital triplemente
degenerado t2g de menor energ´ıa con los lo´bulos apuntando en posiciones intermedias
entre los a´tomos enlazados, tal como se muestra en las Figuras 3.14 a) y b).
En el caso del TiO2, los iones Ti4+ se encuentran en posiciones octae´dricas formando
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cadenas de octaedros TiO6 en las que el nu´mero de ve´rtices y aristas compartidos var´ıa
en funcio´n de la fase cristalina (anatasa, rutilo o brookita), influyendo as´ı en las distintas
propiedades f´ısicas y qu´ımicas del material. Los octaedros TiO6 del rutilo poseen una
ligera elongacio´n a lo largo del eje Z y una desviacio´n del a´ngulo de los enlaces O−Ti−O
del plano XY de 98,76◦ y 81,24◦ que reduce la simetr´ıa Oh a una simetr´ıa D2h [167].
Sin embargo, es posible describir las distorsiones del octaedro de forma aproximada por
medio de una distorsio´n tetragonal simple a lo largo del eje Z de simetr´ıa D4h, ya que
el ion de Ti4+ central se encuentra coordinado con cuatro a´tomos de ox´ıgeno a una
distancia interato´mica Ti−O de 1,946 A˚ en el plano basal XY y con otros dos cuya
distancia interato´mica es de 1,984 A˚ a lo largo del eje Z (enlaces apicales) formando
a´ngulos de 90◦ con los enlaces basales [168]. Bajo este tipo de simetr´ıa (D4h), se rompe
la doble degeneracio´n de los orbitales eg en dos orbitales de simetr´ıa b1g y a1g, mientras
que la triple degeneracio´n de los orbitales t2g se rompe parcialmente formando un orbital
de simetr´ıa b2g y un orbital doblemente degenerado de simetr´ıa eg como se muestra en
el esquema de la Figura 3.14 c), donde se ha representado la separacio´n de orbitales
bajo una elongacio´n del eje Z.
Para describir la posicio´n de los niveles energe´ticos asociados a los orbitales d so´lo
es necesario un para´metro en el caso de simetr´ıa Oh (para´metro conocido como campo
cristalino Dq) y tres para simetr´ıa D4h (Dq, Ds y Dt) [113]. De esta forma, los niveles
asociados a los orbitales t2g y eg se encuentran separados una cantidad 10Dq siendo
+6Dq en el caso de eg y −4Dq para t2g, respecto de la posicio´n de los niveles bajo una
simetr´ıa esfe´rica SO(3) (Figura 3.14 b)).
Las posiciones relativas de los orbitales b1g, a1g, b2g y eg en te´rminos D se encuentran
resumidos en la Tabla 3.5. A partir de estos valores se puede deducir que la separacio´n
entre los estados asociados a los orbitales b1g y b2g es igual al desdoblamiento debido
al campo cristalino 10Dq. La separacio´n energe´tica entre los orbitales b1g(dx2−y2) y
a1g(dz2) se define como δ1 = 4Ds + 5Dt. Su signo dependera´ del tipo de distorsio´n
tetragonal. La distorsio´n puede ser en forma de compresio´n del eje Z (δ1 < 0) o elonga-
cio´n (δ1 > 0) lo que implicara´ un mayor o menor solapamiento de los orbitales a1g(dz2)
con los orbitales de los ligandos (orbitales O(2p) en el caso del TiO2), por lo que son
especialmente sensibles a las distorsiones tetragonales. La separacio´n entre los orbitales
de simetr´ıa b2g(dxy) y eg(dxz, dyz) se define como δ2 = 3Ds − 5Dt y corresponden a
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orbitales que apuntan a posiciones intermedias entre a´tomos de ox´ıgeno. El signo gene-
ralmente dependera´ de los valores Ds y Dt, aunque en TiO2 sigue la misma tendencia
que δ1, de forma que bajo una elongacio´n del eje Z el para´metro δ2 > 0, lo que significa
que los orbitales eg(dxz, dyz) son de menor energ´ıa que los orbitales b2g(dxy), como se
muestra en el esquema de la Figura 3.14 c). De esta forma, en la fase rutilo del TiO2, la
elongacio´n del eje Z da lugar a para´metros δ1 y δ2 con valores positivos. Sin embargo,
para simplificar el estudio realizado consideraremos los para´metros δ1 y δ2 en su valor
absoluto.
Tabla 3.5: Campo cristalino - Posiciones energe´ticas asociadas a los orbitales d bajo distorsio´n
tetragonal en funcio´n de los para´metros D [113].
Energ´ıa en te´rminos D Orbital
b1g 6Dq + 2Ds− 1Dt dx2−y2
a1g 6Dq − 2Ds− 6Dt dz2
b2g −4Dq + 2Ds− 1Dt dxy
eg −4Dq − 1Ds+ 4Dt dxz, dyz
El espectro XAS del borde L2,3 del Ti esta´ originado por transiciones electro´nicas
que modifican la configuracio´n electro´nica de la forma 2p63d0 → 2p53d1. Esta´ formado
por dos regiones que corresponden a los bordes L3, de menor energ´ıa, y L2, de mayor
energ´ıa. La separacio´n del borde L3−L2 se debe a la interaccio´n spin-o´rbita de los
estados finales del orbital 2p dando lugar al borde L3 cuando el electro´n excitado
procede de un estado 2p3/2 y L2 cuando el electro´n procede de un estado 2p1/2.
En la Figura 3.15 a) se muestran los espectros XAS, obtenidos experimentalmente,
que corresponden al borde Ti(2p) L2,3 para las distintas muestras estudiadas. En la
Figura 3.15 a) tambie´n se han marcado las regiones correspondientes a los bordes L3 y
L2. El borde Ti(2p) L3 del TiO2 se situ´a en la regio´n del espectro comprendida entre
456,4 y 461,5 eV. Como se puede observar en la Figura 3.15 a), esta´ precedido por
dos ma´ximos de baja intensidad y muy definidos entre 455 y 456,5 eV, asociados a
transiciones prohibidas por el acoplamiento spin-o´rbita y que son permitidas debido
a interacciones multipolo 2p − 3d [169]. A mayores energ´ıas se observa una banda de
absorcio´n muy estrecha, situada en torno a 457 eV, que domina en intensidad todo el
espectro XAS, y una regio´n con dos contribuciones de menor intensidad con un ma´ximo
en torno a 460 eV y un hombro a menor energ´ıa, en torno a 459 eV, que caracteriza la
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forma del espectro XAS del borde de absorcio´n L3 de la fase rutilo del TiO2. El borde
L2, entre 461,2 y 468 eV, esta´ compuesto por dos ma´ximos en torno a 462,6 eV y 465 eV.
Las contribuciones del borde L2 son, en general, de mayor anchura que las observadas
en el borde L3 debido a los efectos de decaimiento Auger o dispersio´n vibracional [113].
Figura 3.15: a) Espectro XAS del borde L2,3 del Titanio para la muestra de TiO2-np y dopados
V05, Cr05 y Mn05; b) Regio´n del borde L3 de TiO2-np y deconvolucio´n.
El desdoblamiento de los bordes L2 y L3 que se observa en la Figura 3.15 a) se debe
a distorsiones originadas por la simetr´ıa de los enlaces de los orbitales 3d, por lo que
bajo una simetr´ıa Oh, se puede asociar este desdoblamiento al triplete t2g y el doblete
eg de mayor energ´ıa. Sin embargo, en el borde L3 (marcado con un cuadrado con l´ınea
discontinua en la Figura 3.15 a)) se observa que la banda de absorcio´n asociada a los
orbitales eg, en torno a 459 eV, esta´ parcialmente desdoblada. Este desdoblamiento
puede ser debido a la reduccio´n de simetr´ıa de los octaedros que componen la fase
rutilo, que como hemos dicho anteriormente, en el caso ma´s sencillo se puede asociar
a un efecto de la distorsio´n tetragonal (D4h) a lo largo del eje Z, dando lugar a la
separacio´n de los orbitales eg en dos orbitales de simetr´ıa a1g y b1g.
Por lo tanto, a partir de los espectros XAS del borde L2,3 del Titanio es posible
obtener informacio´n de las pequen˜as modificaciones en la estructura cristalina del ru-
tilo generadas por la presencia del dopante. Estudiaremos los efectos del dopante en el
campo cristalino y distorsiones del Ti ajustando el borde L3 a cuatro curvas de tipo
Gauss-Lorentz (G-L) que hemos identificado como A, B, C y D en la regio´n compren-
dida entre 456,5 y 461,5 eV, como se observa en la Figura 3.15 b), donde adema´s se
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puede comprobar el alto grado de correlacio´n entre los datos experimentales y el ajuste
realizado para el borde L3 de la muestra TiO2-np. En la Tabla 3.6 se encuentra la lista
con los resultados obtenidos a partir de los ajustes G-L del borde Ti(2p) L3 para las
muestras de TiO2-np y TiO2 dopadas con V, Cr y Mn. Dada la pequen˜a separacio´n que
existe entre las bandas G-L A y B (∼ |δ2|), la energ´ıa asociada se ha indicado como
EA+B y corresponde al valor ma´ximo de esta contribucio´n en el espectro.
Tabla 3.6: Deconvolucio´n Ti(2p) L3 - Para´metros obtenidos a partir de la deconvolucio´n
G-L de los espectros XAS del borde L3 del Titanio.
TiO2-np V05 Cr05 Mn05
ED − EC (eV) ∼ |δ1| 1,08 1,06 1,04 1,09
ED − EA+B (eV) ∼ 10Dq 2,84 2,84 2,82 2,86
ID/IC 1,34 1,53 1,29 1,31
Se puede comprobar que los cambios en los para´metros que definen los bordes L3 del
Ti son relativamente pequen˜os. En estas condiciones compararemos las diferencias entre
las muestras dopadas de TiO2 (V05, Cr05 y Mn05) respecto de TiO2-np apoya´ndonos
en los resultados experimentales previos para obtener el ma´ximo de informacio´n a partir
de ellos.
Por un lado, el para´metro δ1, siguiendo el esquema de la Figura 3.14 c), aporta
informacio´n del grado de distorsio´n tetragonal en los octaedros TiO6 del rutilo. Sus
variaciones en funcio´n del dopante se pueden estimar a partir de la diferencia entre los
centros de las bandas de absorcio´n ED − EC de los espectros del borde Ti L3, y su
intensidad relativa ID/IC nos indica, segu´n la regla de oro de Fermi, la probabilidad
de la transicio´n de electrones 2p a los orbitales 3dz2 y 3dx2−y2 , asociado a los ma´ximos
de intensidad IC e ID respectivamente [162]. Por otro lado, las variaciones asociadas
a la energ´ıa del desdoblamiento debido al campo cristalino, definido por el para´metro
10Dq, se pueden deducir comparando la diferencia de energ´ıas ED − EA+B entre las
muestras.
La posicio´n del triplete t2g asociado a la simetr´ıa Oh se identifica mediante el pico
estrecho que domina el espectro XAS, en la regio´n del borde L3 de la Figura 3.15
b) identificado como EA+B. En el TiO2 es dif´ıcil resolver el desdoblamiento de los
niveles t2g ya que las transiciones 2p63d0 → 2p53d1 a los orbitales dxy, dxz y dyz son
pra´cticamente equivalentes dando lugar una separacio´n muy pequen˜a. Sin embargo, a
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partir del ajuste G-L es necesario introducir al menos dos contribuciones para reproducir
adecuadamente esta regio´n, comprendida entre 456,5 y 458 eV, como se puede observar
en la Figura 3.15 b). Las intensidades relativas y centros calculados de A y B concuerdan
con una distorsio´n tetragonal debida a una elongacio´n del eje Z (δ2 > 0), como se espera
para la fase rutilo del TiO2. En ese caso las transiciones al doblete eg, de menor energ´ıa,
son ma´s probables que las transiciones al nivel b2g. De esta forma, la contribucio´n de
menor energ´ıa (EA) es de mayor intensidad que la contribucio´n situada a mayor energ´ıa
(EB), como se observa en la Figura 3.15 b).
Figura 3.16: Esquema representativo del efecto de los dopantes (V, Cr y Mn) en las carac-
ter´ısticas del borde de absorcio´n Ti(2p) L3 obtenidos a partir de los resultados experimentales.
La Figura 3.16 corresponde a una representacio´n magnificada de los cambios indu-
cidos por los dopantes en la forma del borde Ti L3 que se ha obtenido a partir de los
resultados de la deconvolucio´n G-L (Tabla 3.6). En la muestra V05 se observa que la
diferencia ED − EC (∼ |δ1|) disminuye respecto de TiO2-np, lo que sugiere una dis-
minucio´n del grado de distorsio´n tetragonal D4h en las muestras dopadas con V. El
incremento de la relacio´n ID/IC frente al resto de muestras dopadas indica diferencias
en el grado de solapamiento de los orbitales Ti(3dz2) con los O(2p) enlazados. Por otro
lado, la diferencia ED − EA+B (10Dq) es muy pro´xima al valor de TiO2-np, lo que
sugiere pocas variaciones en el desdoblamiento debido al campo cristalino.
En la muestra Cr05 se observa que la diferencia ED −EC (∼ |δ1|) es menor que en
el resto de muestras, acompan˜ada con una reduccio´n de la relacio´n ID/IC , adquiriendo
el valor ma´s bajo frente al resto de muestras dopadas y sin dopar. Estas muestras
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tambie´n son las que presentan una menor separacio´n EC −EA+B lo que puede sugerir
un menor desdoblamiento debido al campo cristalino 10Dq en comparacio´n con al resto
de muestras dopadas.
Las muestras Mn05 se caracterizan por tener la mayor diferencia ED −EC (∼ |δ1|)
respecto de TiO2-np y el resto de muestras observadas, asociado a un incremento de la
distorsio´n tetragonal. La relacio´n ID/IC es ligeramente menor a la muestra sin dopar.
Esta muestra presenta una diferencia ED − EA+B mayor al resto, por lo que podr´ıa
indicar un incremento del desdoblamiento debido al campo cristalino 10Dq tras el
dopado con Mn.
3.3.2.2. Borde de absorcio´n M(2p) L2,3 (M = V, Cr)
En esta seccio´n se pretende obtener informacio´n directa sobre el tipo de coordi-
nacio´n que pueden presentar los iones incorporados en la red del TiO2 (rutilo) y su
estado de oxidacio´n. En las Figuras 3.17 a) y b) esta´n representados los espectros XAS
correspondientes a los bordes de absorcio´n L2,3 del Vanadio y Cromo, respectivamente,
obtenidos a partir de las muestras de TiO2 dopadas con estos elementos. En este caso,
debido a que el sistema empleado so´lo pod´ıa trabajar con radiacio´n monocroma´tica de
hasta un ma´ximo de 600 eV, no fue posible obtener el espectro de absorcio´n L2,3 del
Manganeso, que se encuentra entre 635 y 660 eV [170].
Figura 3.17: Espectros XAS de los bordes de absorcio´n a) V(2p) L2,3 obtenido a partir de la
muestra V05, y b) Cr(2p) L2,3 obtenido a partir de la muestra Cr05. En el recuadro de a) se
muestra el borde V L2,3 de V2O5 recogido de [171] y en el recuadro de b) se muestra el borde
Cr L2,3 de una muestra de polvo comercial de Cr2O3.
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El borde de absorcio´n L2,3 del Vanadio obtenido experimentalmente se encuentra
representado en la Figura 3.17 a). El espectro presenta caracter´ısticas similares al borde
V L2,3 del V2O5 (recuadro de la Figura 3.17 a), reproducido a partir de [171]), en el
que el ion V5+ se encuentra coordinado con cinco a´tomos de ox´ıgeno formando una
estructura piramidal de base cuadrada [171]. Sin embargo, la separacio´n que existe
entre los ma´ximos L2 y L3 (6,6 eV) es ligeramente menor a la esperada para V2O5, de
∼ 7 eV [171]. Esto podr´ıa indicarnos que existe un estado de oxidacio´n mixto, siendo
el que ma´s se ajusta espectralmente el correspondiente al estado de oxidacio´n V4+,
con una separacio´n del borde L2−L3 de aproximadamente 6 eV y cuyo o´xido asociado
(VO2) tiene, adema´s, la misma estructura cristalina que el TiO2 [172].
En cuanto al borde de absorcio´n Cr L2,3 de la Figura 3.17 b), se observa que po-
see caracter´ısticas del estado de oxidacio´n Cr3+ con importantes distorsiones, como se
puede comprobar a partir del recuadro de Figura 3.17 b) donde se muestra el espec-
tro Cr L2,3 de una muestra de polvo de Cr2O3 comercial como referencia. En ambas
figuras se ha indicado la separacio´n entre los ma´ximos de los bordes L3−L2 siendo de
aproximadamente 7,9 eV para la muestra de referencia de Cr2O3 y ligeramente mayor
(8,0 eV) para la muestra de TiO2 dopado con Cromo. Pese a que el Cr se situ´a en posi-
ciones octae´dricas dentro de la red cristalina del Cr2O3, las diferencias que se observan
entre los espectros de absorcio´n experimentales nos indican cambios importantes en el
entorno cristalino del Cr3+ debido a que se encuentran incorporados dentro de una red
de TiO2 (rutilo). Tambie´n se observan contribuciones muy definidas, que se encuentran
marcadas en la Figura 3.17 b) en torno a 580,5 eV en el borde L3 y 589 eV en el borde
L2, que se pueden relacionar con la presencia de iones Cr6+ [173].
3.3.2.3. Borde de absorcio´n O(1s) K de nanopart´ıculas de TiO2 (rutilo)
dopadas con V, Cr y Mn
En el rutilo cada a´tomo de ox´ıgeno se encuentra coordinado con tres a´tomos de Ti
con geometr´ıa triangular planar. Cuando un electro´n es excitado desde un nivel O(1s),
este puede ocupar ciertos orbitales moleculares que se encuentren vac´ıos. Las reglas
de seleccio´n so´lo permiten transiciones electro´nicas entre estados O(1s) → O(2p). En
compuestos puramente io´nicos los orbitales 2p del ox´ıgeno se encuentran completamente
llenos, sin embargo, en o´xidos compuestos por metales de transicio´n como el TiO2, los
orbitales 4s, 4p y 3d del metal forman enlaces h´ıbridos con los orbitales 2p del ox´ıgeno
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que pueden ser ocupados por electrones excitados con suficiente energ´ıa formando as´ı el
borde de absorcio´n O(1s) K.
Figura 3.18: Espectros XAS experimentales correspondientes al borde de absorcio´n K del
ox´ıgeno para muestras de TiO2 puro y dopadas V05, Cr05 y Mn05.
El espectro del borde de absorcio´n O(1s) K del TiO2 esta´ compuesto por dos regiones
bien diferenciadas, como se observa en la Figura 3.18 donde esta´n representados los
espectros XAS de las muestras de TiO2 puro y dopadas V05, Cr05 y Mn05. En la
regio´n I de menor energ´ıa, comprendida entre 528,5 y 536 eV, se encuentran dos bandas
de absorcio´n bien definidas localizadas en torno a 530,3 y 533 eV. En la regio´n II,
a mayores energ´ıas, se pueden observar tres contribuciones de ma´s anchura con un
ma´ximo localizado en torno a 542 eV y dos hombros, el de menor energ´ıa en torno
a 539,2 y el de mayor energ´ıa en torno a 544,6 eV formando as´ı el espectro O(1s) K
caracter´ıstico de la fase rutilo del TiO2. En o´xidos de metales de transicio´n se pueden
relacionar tanto la posicio´n relativa como la relacio´n de intensidades de estas bandas
con el grado de hibridacio´n entre los estados de la BV y la BC y son especialmente
sensibles al nu´mero de coordinacio´n y la estructura cristalina. En 1993 de Groot et
al. [174] demostraron a partir de ca´lculos teo´ricos empleando modelos de una sola
part´ıcula que el borde de absorcio´n K del ox´ıgeno es una buena aproximacio´n de la
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proyeccio´n de la densidad de estados vac´ıos O(2p), aportando informacio´n sobre la
banda de conduccio´n (BC) del TiO2.
Los iones de Ti4+ del TiO2, cuya configuracio´n electro´nica se caracteriza por tener
los orbitales d inicialmente desocupados en su estado fundamental, forman niveles h´ıbri-
dos con los ox´ıgenos enlazados dando lugar a las bandas de absorcio´n de menor energ´ıa
que se observan en la regio´n I de la Figura 3.18. Estas bandas se deben a orbitales
h´ıbridos O(2p)−Ti(t2g) y O(2sp2)−Ti(eg) [40] que se pueden observar como dos ban-
das estrechas localizadas en torno a 530,3 y 533 eV, respectivamente, y que en principio
tendr´ıan una relacio´n directa con el desdoblamiento de orbitales d debida al efecto del
campo cristalino Dq. Las bandas de absorcio´n de mayores energ´ıas que se observan en
la regio´n II del espectro XAS del borde O(1s) K se pueden asociar a transiciones que
involucran orbitales h´ıbridos O(2p)−Ti(4sp) [175, 176].
De forma ana´loga al ana´lisis del borde de absorcio´n Ti(2p) L2,3 realizado en el Apar-
tado 3.3.2.1, tambie´n estudiaremos la influencia de los dopantes por medio de una serie
de ajustes G-L de los espectros XAS del borde O(1s) K obtenidos experimentalmente,
representados en la Figura 3.19. En primer lugar, observamos que para reproducir los
espectros XAS satisfactoriamente es necesario introducir como mı´nimo cuatro bandas
G-L en la regio´n I del espectro que se pueden identificar como dos bandas de absorcio´n
bien definidas e intensas (A y B) y dos contribuciones de menor intensidad (A∗ y B∗,
sombreadas en color naranja en la Figura 3.19) situadas a energ´ıas mayores. Por otro
lado, es suficiente con tres bandas (C, D y E) G-L para reproducir la regio´n II. Otras
contribuciones (F ) pueden aparecer como producto de la hibridacio´n de orbitales O(2p)
con los correspondientes orbitales 3d, 4s y 4p de los a´tomos dopantes, por lo que es ne-
cesario tener en cuenta esta posibilidad durante el ana´lisis de los espectros de absorcio´n
K del ox´ıgeno.
En la Figura 3.19 a) se muestra el espectro del borde de absorcio´n O(1s) K y su
correspondiente deconvolucio´n para la muestra sin dopar TiO2-np. Las posiciones de
los ma´ximos de las curvas G-L calculadas se encuentran ordenados en la Tabla 3.7.
Las bandas A∗ y B∗ se encuentran desplazadas a mayores energ´ıas respecto de A y B,
aproximadamente 1 eV.
En la muestra dopada con Vanadio (Figura 3.19 b)), se observan dos contribuciones
adema´s de las descritas anteriormente. La primera se encuentra a bajas energ´ıas (∼ 525
eV) que es debido a la proximidad del borde de absorcio´n L2 del Vanadio, que solapa
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Figura 3.19: Resultados de la deconvolucio´n Gauss-Lorentz de los espectros de absorcio´n O(1s)
K para las muestras de a) TiO2-np, b) V05, c) Cr05 y d) Mn05.
parcialmente con el umbral inferior del espectro O(1s) K. La segunda contribucio´n que
se observa, identificada con la letra F y sombreada en color rojo en la Figura 3.19 b),
se encuentra centrada en 528,93 eV en la regio´n de bajas energ´ıas asociadas a la banda
t2g del borde de absorcio´n O(1s) K.
En la muestra dopada con Cromo, representada en la Figura 3.19 c), tambie´n se
observan contribuciones F en torno a la regio´n de menores energ´ıas del borde O(1s) K
que se han sombreado en color azul. La de menor energ´ıa se encuentra parcialmente
fuera del borde O(1s) K del TiO2 en 528,6 eV y la de mayor energ´ıa solapa ligeramente
con la banda asociada a los orbitales t2g en 529,7 eV.
En la muestra dopada con Manganeso, representada en la Figura 3.19 d) no se
observan contribuciones diferentes a las introducidas en las muestras sin dopar. Adema´s,
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Tabla 3.7: Deconvolucio´n G-L O(1s) K - Posiciones de los ma´ximos de deconvolucio´n G-L
de los espectros experimentales del borde O(1s) K de muestras de TiO2 puro y dopado V05,
Cr05 y Mn05.
TiO2-np V05 Cr05 Mn05
F (eV) 528,93 528,61
A (eV) 530,24 530,31 530,29 530,37
A∗ (eV) 531,16 531,56 531,22 531,41
B (eV) 533,04 533,12 533,01 533,13
B∗ (eV) 534,15 534,24 534,23 534,33
C (eV) 539,04 539,23 539,02 539,05
D (eV) 542,27 542,07 542,01 542,05
E (eV) 545,16 544,46 544,48 544,76
la intensidad relativa de las bandas A∗ y B∗, en este caso, es mucho menor que en el
resto de muestras.
La relacio´n de intensidades IA∗/IA calculada a partir del borde O(1s) K ha dado
valores de 0,53 para la muestra sin dopar, 0,29 para V05, 0,13 para Mn05 y 0,53
para Cr05. Esto podr´ıa dar informacio´n relativa al tipo de defectos generados por la
incoporacio´n de dopantes [177].
3.3.3. Discusio´n
• Estado de oxidacio´n de dopantes
A partir del espectro XPS de los estados V(3p) se determino´ un posible estado
de oxidacio´n mixto V5+ y V4+ acompan˜ados de una disminucio´n de defectos Ti3+,
observado a partir de los espectros correspondientes a estados Ti(2p3/2). La presencia
de V con estados de oxidacio´n V4+ (o menores) puede estar relacionado con los estados
localizados a 1,2− 1,3 eV por debajo del EF, ya que los iones V5+ tienen los orbitales
d desocupados. En V2O5 la deficiencia de ox´ıgeno puede dar lugar a defectos V4+ que
suelen ir acompan˜ados de un sate´lite de menor energ´ıa separado unos 10,3 eV [178] que
no ha sido identificado en el espectro XPS de la BV, por lo que se puede descartar la
segregacio´n de V2O5 en la muestra V05. En nuestro caso se trata ma´s probablemente
de defectos V4+ superficiales incorporados en la red de TiO2. La presencia de estados
desocupados pro´ximos a la BC en las muestras dopadas con V puede estar relacionado
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con la banda F observada a partir de la deconvolucio´n G-L del espectro XAS O(1s)
K de la muestra V05, cuyo origen puede deberse a estados h´ıbridos V(3d)−O(2p). Sin
embargo, la forma caracter´ıstica de los espectros XAS V(2p) L2,3 sugieren un estado
de oxidacio´n V5+ [171], por lo que la mayor sensibilidad superficial de XPS frente a
XAS puede indicar que los iones V4+ se encuentran probablemente en la superficie de
las part´ıculas.
La baja conductividad de las muestras dopadas con Cr impidieron estabilizar la
sen˜al XPS debido a los efectos de carga superficial. Sin embargo, mediante XAS ha
sido posible identificar la presencia de Cr con un estado de oxidacio´n predominante
Cr3+. En el espectro XAS del borde Cr L2,3 tambie´n se observan contribuciones de´biles
asociadas a la presencia de Cr6+ [173]. Los iones Cr6+, cuyos orbitales d se encuen-
tran completamente vac´ıos, pueden estar relacionados con la contribucio´n F de menor
energ´ıa (528,6 eV) obtenida a partir de la deconvolucio´n G-L del espectro O(1s) K de
la muestra Cr05, mientras que la contribucio´n F a mayor energ´ıa (529,7 eV) puede ser
debida a estados desocupados asociados a Cr3+ [179]. La baja conductividad observada
puede estar relacionada con este este incremento de los estados vac´ıos pro´ximos a la
BC en presencia de Cr6+. Estos defectos podr´ıan dar lugar a una superficie altamente
reactiva para aplicaciones fotocatal´ıticas [180].
La presencia de iones Mn2+ puede generar una importante descompensacio´n de car-
ga que de´ lugar a la formacio´n de VO, lo que puede ocasionar un desplazamiento del
EF hacia la BV como as´ı se observa en los espectros XPS. La baja concentracio´n de
defectos de Ti3+ observada en los espectros XPS de las muestras Mn05 puede indicar
que los a´tomos de Mn pro´ximos a las VO tienden a atrapar con mayor facilidad los
electrones impidiendo su localizacio´n en los orbitales 3d del Ti, creando a su vez impor-
tantes distorsiones estructurales como sugieren Xia et al. [37]. Como se ha mencionado
previamente, los resultados de XPS de los estados Mn(3p) no son determinantes pa-
ra conocer el estado de oxidacio´n del Mn en TiO2. En los espectros de absorcio´n del
borde K del ox´ıgeno obtenidos mediante TFY por Kurmaev et al. [181] se observa que
la intensidad XAS en energ´ıas por debajo de 533 eV es muy reducida para el MnO
en comparacio´n con el resto de o´xidos de manganeso. El mismo resultado se puede
observar en las investigaciones de Kurata et al. [182, 183] donde se comparan espec-
tros EELS experimentales de diversos o´xidos de manganeso (MnO, Mn3O4, Mn2O3 y
MnO2) y o´xidos compuestos por otros metales de transicio´n, entre ellos el TiO2. De
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esta forma, el MnO no muestra contribuciones que puedan solapar con las bandas aso-
ciadas a los orbitales t2g (∼ 530 eV) y eg (∼ 533 eV) en el espectro O(1s) K del TiO2.
Esto justifica que no se hayan identificado bandas adicionales (F ) en la deconvolucio´n
G-L del borde O(1s) K de las muestras Mn05 que se puedan asociar a o´xidos de Mn
con estados de oxidacio´n mayores a 2+. Por medio de XPS se identifico´ la presencia de
Mn en las nanopart´ıculas que suger´ıan un estado de oxidacio´n alto (4+), basa´ndonos
en las posiciones energe´ticas obtenidas por Nelson et al. [166] en diversos compuestos
con iones Mn. Sin embargo, mediante XAS no se han observado contribuciones que
puedan asociarse a Mn3+ o Mn4+, lo que nos indica que no hay indicios de segregacio´n
de o´xidos de manganeso en las nanopart´ıculas y el estado de oxidacio´n ma´s probable
es Mn2+, confirmando as´ı los resultados obtenidos mediante CL.
• Efecto de los dopantes en el campo cristalino del Ti
Varios autores asocian el desdoblamiento de los bordes Ti(2p) L3 y L2 se debe al
efecto producido por el campo cristalino [162, 167, 168, 169, 184]. Experimentalmente
se estima que el para´metro 10Dq para iones Ti4+ se encuentra en torno 1,8 − 3 eV
[169, 174] dependiendo del entorno cristalino y el me´todo para obtenerlo experimen-
talmente. Para TiO2, el para´metro 10Dq se encuentra en torno a 2,8 eV [174], valor
que se encuentra pro´ximo a los valores calculados ED − EA+B a partir de la deconvo-
lucio´n G-L. De esta forma, a partir de los resultados de los bordes de absorcio´n Ti(2p)
L2,3 se ha obtenido informacio´n relativa a los efectos en el campo cristalino y en las
distorsiones tetragonales de los iones de Ti en presencia de dopantes. Se observa que
la influencia del V en el campo cristalino es reducida en comparacio´n con el Cr, que
lo disminuye mientras que el Mn lo incrementa. En el caso del V se ha observado que
su estado de oxidacio´n puede ser una mezcla V5+ y V4+, cuyos radios io´nicos son de
0,68 y 0,72 A˚ respectivamente [80]. En ambos casos dar´ıan lugar a una relajacio´n de la
red expandiendo ligeramente las distancias interato´micas Ti−O, lo que implicar´ıa una
reduccio´n del campo cristalino (Dq) de los iones Ti4+ ya que la dependencia del Dq en
funcio´n la distancia metal−ox´ıgeno (R) es de tipo Dq ∼ R−5 [185], contrario a lo que
se observa mediante los bordes Ti L2,3 y O K. Por lo que es probable que la relajacio´n
se compense mediante la presencia de otros defectos como intersticiales de Ti3+ o in-
cluso intersticiales de V5+, de menor radio io´nico. La baja concentracio´n de iones Ti3+
observada mediante XPS y CL podr´ıa deberse a que, en este caso, se produzca una
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transferencia de carga entre iones V5+ a Ti3+ en superficie. En cuanto a la distorsio´n
tetragonal en las muestras dopadas con Vanadio, se observa que es ligeramente menor
que en TiO2 sin dopar. Esto puede ser debido a que el ion V5+ tiende a formar enlaces
con simetr´ıa piramidal de base cuadrada, que en TiO2 dan lugar a octaedros con un eje
Z de mayor elongacio´n [171]. Estas distorsiones locales podr´ıan influir principalmente
en la distorsio´n tetragonal de los iones de Ti4+, como tambie´n se observa a partir de la
relacio´n ID/IC , con un valor significativamente superior al resto de muestras dopadas,
indicando una menor probabilidad de transicio´n a orbitales dz2 en comparacio´n con
TiO2 (rutilo).
En las muestras dopadas con Cr tambie´n se observa una menor distorsio´n tetragonal
adema´s de una reduccio´n del desdoblamiento debido al campo cristalino 10Dq. Esto
se puede explicar teniendo en cuenta que los resultados de CL y XAS apuntan a una
incorporacio´n del Cr en posiciones octae´dricas. De esta forma, la alta simetr´ıa adquirida
por los iones de Cr3+ podr´ıa tener un efecto en la red de rutilo en forma de una
reduccio´n de las distorsiones tetragonales de octaedros TiO6 vecinos, hacie´ndose visible
en el borde Ti L2,3. Esto tambie´n puede estar relacionado con la reduccio´n de las
intensidades relativas de los orbitales eg (ID/IC) implicando una mayor simetr´ıa de
los orbitales dx2−y2 y dz2 , como se podr´ıa esperar para una reduccio´n de la distorsio´n
tetragonal. Sin embargo, en el borde Ti L2,3 de TiO2 con deficiencia de ox´ıgeno se puede
observar una influencia similar que se puede atribuir a la presencia de Ti3+ [167], por lo
que tampoco se puede descartar esta posibilidad. Esto podr´ıa explicar la disminucio´n
del Dq debido a una relajacio´n de la red cristalina provocada por la deficiencia de
ox´ıgeno.
En las muestras dopadas con Mn se observa un incremento del 10Dq y de la distor-
sio´n tetragonal. El borde Ti(2p) L2,3 esta´ relacionado con la coordinacio´n de los enlaces
Ti−O y, en consecuencia, con sus distancias interato´micas. Saponjic et al. [160] obser-
varon que los enlaces Mn−O en TiO2 (anatasa) dopado con Mn2+ son, en promedio,
0,1 − 0,14 A˚ mayores que los enlaces Ti−O. Este valor es ligeramente menor que los
2,2 A˚ asociados a la distancia Mn−O en MnO (estructura cu´bica) [186]. Esto podr´ıa
justificar el incremento del desdoblamiento debido al campo cristalino debido a una
contraccio´n de los enlaces Ti−O de la red [185] provocado por la sustitucio´n de iones
Mn2+ por Ti4+. Esto dar´ıa lugar a importantes importantes distorsiones en los octae-
dros vecinos, como as´ı reflejan los resultados de la deconvolucio´n G-L. Sin embargo,
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segu´n la base de datos de Shannon [80] los radios io´nicos de Ti3+ (0,87 A˚) y Mn2+
(0,97− 0,81 A˚) son muy parecidos, por lo que es probable que los io´nes Mn2+ tambie´n
ocupen el lugar de iones Ti3+. Esto justificar´ıa la menor relacio´n Ti3+/Ti4+ observada
por XPS en estas muestras.
• Efecto de los dopantes en el borde de absorcio´n O(1s) K del TiO2
Para la deconvolucio´n G-L del borde de absorcio´n O(1s) K ha sido necesario incluir
dos bandas G-L para reproducir las contribuciones de los orbitales t2g (A y A∗) y
otras dos para los eg (B y B∗). En todos los casos se obtienen bandas (A∗ y B∗)
separadas aproximadamente 1 eV por encima de las bandas dominantes (A y B). La
aparicio´n de estas contribuciones, en concreto la correspondiente a la l´ınea A∗, puede ser
debido a la presencia de Ti3+, tambie´n confirmada mediante XPS, o defectos de ox´ıgeno
relacionados con la presencia de Ti3+. En el estudio realizado por Yoshiya et al. [187] se
observo´ que el umbral inferior del borde de absorcio´n K del ox´ıgeno se desplaza hacia
energ´ıas mayores a medida que se reduce el estado de oxidacio´n del Ti, en concreto, para
Ti2O3 el desplazamiento observado experimentalmente es tambie´n de aproximadamente
1 eV hacia energ´ıas mayores. De acuerdo a nuestros resultados, la contribucio´n de la
linea A∗ es mayor en la muestra sin dopar que en las muestras dopadas con V05 y
Mn05, siendo especialmente reducidas en Mn05, siguiendo un comportamiento similar
al observado para Ti3+ en XPS.
Muller et al. [177] observaron el efecto local de las vacantes de ox´ıgeno (VO) anali-
zando el borde O(1s) K sobre una muestra de SrTiO3−δ empleando la te´cnica de EELS,
cuyo principio f´ısico es el mismo que XAS. El efecto se observo´ con concentraciones de
VO entre ∼ 1 − 5 %. Las VO generan estados de naturaleza Ti(3d) con los a´tomos de
Ti pro´ximos, que en los casos V1+O y V
2+
O pueden generar estados vac´ıos que solapan
con la BC [188]. De esta forma, los a´tomos de Ti pro´ximos a una VO podr´ıan estar
relacionados con la formacio´n de las bandas A∗ y B∗ como resultado de la hibridacio´n
de los estados Ti(3d)−O(2p). Se ha observado que la relacio´n de intensidades IA∗/IA
da valores similares a la relacio´n Ti3+/Ti4+ obtenida a partir de los espectros XPS.
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3.4. Conclusiones
Mediante el me´todo de s´ıntesis “Liquid Mix” se han obtenido nanopart´ıculas de
TiO2 sin dopar y dopadas con V, Cr y Mn en fase rutilo con alto grado de cristalinidad
y alto contenido de dopante, permitiendo controlar la concentracio´n entre 5 y 10 % cat.
confirmadas mediante EDS.
Mediante la espectroscop´ıa Raman se ha observado que los dopantes incorpora-
dos pueden influir en las constantes de fuerzas modificando ligeramente las frecuencias
Raman caracter´ısticas. Las distorsiones de la red y defectos io´nicos incrementan la
intensidad de vibraciones en torno a 120, 700 y 810 cm−1 que podr´ıan deberse a disper-
siones Raman de segundo orden que en TiO2 masivo son dispersiones de´biles o incluso
prohibidas.
Los resultados de CL, XPS indican que las muestras de nanopart´ıculas de TiO2 puro
tienen un alto contenido de Ti3+ y su banda caracter´ıstica de CL en el IR (1,52 eV) es
muy sensible a la incorporacio´n de dopantes. Combinando estas te´cnicas con XAS se
ha conseguido determinar que los estados de oxidacio´n de los dopantes incorporados en
la red de TiO2. Los estados de oxidacio´n del V son V5+ y V4+, con mayor probabilidad
de V4+ en superficie, como resultado de la transferencia de carga desde iones Ti3+ a
V5+. Los resultados de CL indican que el Cr se incorpora principalmente como Cr3+,
debido a la presencia de una emisio´n en 1,79 eV asociado a transiciones intraio´nicas
2E−4A de Cr3+ en simetr´ıa octae´drica. Esta emisio´n se incrementa al aumentar el
dopado con Cr a la vez que disminuyen las emisiones asociadas a Ti3+ (1,52 eV), lo
que indica que los intersticiales de Ti3+ podr´ıan estar parcialmente sustituidos por
los dopantes. Mediante XAS tambie´n se observan contribuciones de´biles asociadas a
Cr6+, lo que puede estar relacionado con la baja conductividad que presentan estas
muestras. El estado de oxidacio´n ma´s probable del Mn que se puede deducir a partir de
los resultados de CL y XAS es Mn2+, lo que puede dar lugar a importantes distorsiones
estructurales por su relativamente grande radio io´nico. Estos defectos tienden a atrapar
los electrones procedentes de VO e impiden las recombinaciones radiativas asociadas
reduciendo la sen˜al de CL en el rango VIS. Estos dopantes influyen en la estructura
electro´nica del TiO2 aproximando el nivel de Fermi hacia el borde de la BV.
Mediante el estudio los bordes de absorcio´n Ti(2p) L2,3 se han estudiado los efectos
de los dopantes en el campo cristalino y en las distorsiones tetragonales asociadas a
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los a´tomos de Ti. De esta forma, la incorporacio´n de V no introduce distorsiones muy
importantes en el campo cristalino, reduciendo ligeramente la distorsio´n tetragonal. La
incoporacio´n de Cr3+ en posiciones octae´dricas puede reducir las distorsiones tetrago-
nales de los octaedros TiO6 ma´s pro´ximos, mientras que los defectos de ox´ıgeno VO
generados para mantener la neutralidad de carga pueden dar lugar a una relajacio´n de
la red que reduzca el campo cristalino asociado al Ti. En las muestras dopadas con Mn
se observa un incremento significativo del campo cristalino de los iones Ti4+, que puede
ser debido a una ligera compresio´n de octaedros de TiO6 que se encuentren pro´ximos
a iones de Mn2+.
Finalmente, a partir de la deconvolucio´n G-L de los espectros XAS del borde O(1s)
K se ha observado que es necesario incluir bandas adicionales (A∗ y B∗) en la regio´n
asociada a los orbitales t2g y eg que podr´ıan estar relacionadas con la presencia de
defectos estructurales reflejados en la DOS. El borde O(1s) K podr´ıa ser sensible a las
vacantes de ox´ıgeno pro´ximas a a´tomos de O y Ti debido a los estados Ti(3d)−O(2p)
h´ıbridos de la BC.
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4 Nanopart´ıculas de TiO2en fase anatasa dopadascon Aluminio o Hierro
El desarrollo de me´todos de s´ıntesis para obtener nanopart´ıculas de TiO2 ha tenido
como objetivo explotar sus propiedades en cata´lisis, sensores de gases, optoelectro´nica,
industria qu´ımica, almacenamiento de energ´ıa o medicina [7, 29, 189, 190]. Algunas de
estas propiedades dependen de la fase en la que se obtenga el TiO2 (rutilo, anatasa). En
particular, la fase anatasa del TiO2 en estado puro ha dado mejores resultados que la
fase rutilo en test de fotocata´lisis, en ce´lulas fotovolta´icas [191] o como electrodos para
bater´ıas de ion Litio [192], adema´s de ser termodina´micamente ma´s estable cuando sus
dimensiones son muy reducidas [52, 53].
Recientemente se ha demostrado que la fase mixta anatasa/rutilo incrementa las
capacidades fotocatal´ıticas del TiO2 [193]. Su et al. [194] demostraron que una mezcla
policristalina de TiO2 con un contenido del 60 % de anatasa presentaba hasta un 50 %
de incremento en la actividad fotocatal´ıtica en comparacio´n con las fases individuales.
Sin embargo, el origen de esta mayor eficiencia sigue siendo motivo de estudio desde
un punto de vista de caracterizacio´n ba´sica y de f´ısica fundamental [10]. Adema´s de
los me´todos desarrollados para poder controlar las dimensiones y el dopado del TiO2,
es crucial poder controlar la composicio´n de la fase cristalina durante el crecimiento.
Las principales dificultades que presenta el estudio y aplicacio´n de la fase anatasa re-
side en su naturaleza metaestable. La transformacio´n de fase anatasa-rutilo (ART, del
ingle´s Anatase to Rutile phase Transition) es un proceso te´rmico no reversible generado
a partir de temperaturas por encima de los 700 ◦C, o incluso menores, dependiendo
de las dimensiones y condiciones de crecimiento del material [7]. Es por esto, que la
fase anatasa no puede ser empleada en aplicaciones que operen a alta temperatura,
por ejemplo, como revestimiento de barrera ambiental para proteger materiales meta´li-
cos o cera´micos que precisan de aislamiento contra gases to´xicos o degradantes a alta
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temperatura, lo que limita las aplicaciones de esta fase.
La estabilizacio´n de la fase anatasa a alta temperatura, evitando o dificultando el
proceso ART, se considera clave para el desarrollo de la tecnolog´ıa basada en recu-
brimientos inteligentes, fotocatalizadores o sensores de gases, debido a que algunas de
estas aplicaciones operan a altas temperaturas [7, 36]. Si durante el funcionamiento del
dispositivo se genera la transicio´n de fase, algunos factores como la sensibilidad o el
rendimiento del dispositivo se pueden alterar. Por esta razo´n, durante los u´ltimos an˜os
se ha invertido gran esfuerzo en el control de la ART y en general, la estabilizacio´n de
la fase anatasa a temperaturas por encima de 800 ◦C, con el objetivo de poder ampliar
el rango de temperaturas en las que esta fase puede emplearse. Para llevar a cabo este
propo´sito, se han desarrollado numerosas estrategias con el fin de modificar la tempe-
ratura de la ART. Se ha demostrado que el uso de diferentes dopantes como el Ce, Cu,
V, Al, tierras raras, o iones sulfato, entre otros, retrasan la cine´tica de la transicio´n
de fase [7]. Sin embargo, en muchos casos es posible que se formen fases secundarias
asociadas a los dopantes que normalmente van a reducir la eficiencia del TiO2, o incluso
el exceso de dopantes puede precipitar en forma de o´xidos como Fe2O3, Cr2O3, NiO,
CuO o MnO2, lo que puede favorecer la transicio´n de fase [195]. Los procesos f´ısicos y
qu´ımicos involucrados en la ART, as´ı como los mecanismos que provocan la inhibicio´n
o promocio´n de la transicio´n de fase au´n no esta´n totalmente comprendidos [10], lo que
motiva el presente trabajo de investigacio´n.
En este Cap´ıtulo se estudian los efectos en la estructura cristalina y propiedades
luminiscentes de nanopart´ıculas de Ti1−xMxO2 (M = Al, Fe) de fase anatasa en concen-
traciones catio´nicas de dopante comprendidas entre 10 y 30 %. Se ha prestado especial
atencio´n a la promocio´n o inhibicio´n de la ART inducida mediante dos me´todos dife-
rentes. Un me´todo es la induccio´n te´rmica analizando la evolucio´n de la fase cristalina
desde temperatura ambiente hasta 1000 ◦C. El otro me´todo de induccio´n de la ART
es mediante la irradiacio´n la´ser. En cada caso se ha investigado la cine´tica de la trans-
formacio´n de fase en funcio´n del tipo de dopante (Al o Fe) y cantidad incorporada
en la matriz de anatasa. Los resultados obtenidos han dado lugar a la presentacio´n
de dos patentes. La primera esta´ centrada en la s´ıntesis de TiO2 dopado con Al o Fe
con control cuantitativo de la fase [18] y la segunda propone un me´todo para controlar





Las muestras estudiadas han sido sintetizadas por el me´todo “Liquid Mix”, descrito
en el Apartado 2.1.1 del Cap´ıtulo 2. El proceso de calcinacio´n de la resina se ha realizado
a una temperatura de 550 ◦C para obtener polvo de nanopart´ıculas de TiO2 estabilizado
en la fase anatasa en estado puro y dopado con Aluminio en concentraciones nominales
de 10, 20 y 30 % cat., mientras que para obtener muestras monofa´sicas dopadas con
Hierro (10 y 20 % cat.) se trataron a 450 ◦C.
Las medidas de la concentracio´n de los diferentes elementos qu´ımicos que componen
los materiales estudiados han sido realizadas por medio de ana´lisis cuantitativo de
espectros de EDX adquiridos empleando un potencial de aceleracio´n de 15 kV en un
microscopio SEM .
Figura 4.1: Espectros de EDX normalizados correspondientes a las muestras de nanopart´ıculas
de la fase anatasa del TiO2 sin dopar y dopadas con un 20 % cat. de Al y Fe.
En la Figura 4.1 se representan los espectros de EDX obtenidos a partir de las
muestras de nanopart´ıculas de la fase anatasa del TiO2 sin dopar y anatasa dopada
con un un 20 % cat. de Al y Fe. Los ma´ximos de dispersio´n de Rayos-X caracter´ısticos
de los elementos que componen estos materiales se han etiquetado en la Figura 4.1,
localizadas en torno a 0,525 keV para el Ox´ıgeno, 4,509 y 4,949 keV para el Titanio
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(l´ıneas Kα y Kβ), 1,486 keV para el Aluminio (Kα) y 0,71, 6,399 y 7,058 keV para el
Hierro (l´ıneas Lα + Lβ, Kα y Kβ). Todos los espectros se han normalizado utilizando
como intensidad de referencia la que corresponde a las l´ıneas Kα del Ti localizado en
4,509 keV.
Figura 4.2: Espectros de EDX de a) regio´n comprendida entre 1,3−1,7 keV y 4,2−5,2 keV de
muestras dopadas con un 10, 20 y 30 % cat. de Al, y b) regio´n comprendida entre 4,7 y 7,5
keV de muestras de nanopart´ıculas dopadas con 10 y 20 % cat. de Fe.
En la Figura 4.2 a) esta´n representados los espectros de EDX de muestras de anatasa
con un 10, 20 y 30 % cat. de Al. Se han ampliado las regiones comprendidas entre 1,3 y
1,7 keV, donde se encuentran las l´ıneas Kα caracter´ısticas para el Al, y entre 4,2 y 5,2
keV, donde se encuentran las l´ıneas Ti−Kα y Ti−Kβ. La intensidad relativa de la sen˜al
de EDX correspondiente a Al−Kα es mayor a medida que el contenido de Aluminio
se incrementa desde 10 hasta 30 % cat. Los resultados de la concentracio´n catio´nica
obtenida a partir de la cuantificacio´n de espectros de EDX se encuentran resumidos en
la Tabla 4.1, donde se puede comprobar que estos valores se encuentran pro´ximos a las
concentraciones nominales esperadas. Tambie´n se ha podido comprobar adquiriendo los
espectros en distintas regiones de las muestras, y analizando los mapas de EDX, que la
distribucio´n de dopantes es homoge´nea.
En la Figura 4.2 b) se muestran la regio´n comprendida entre 4,7 y 7,5 keV de los
espectros de EDX normalizados para muestras de nanopart´ıculas de anatasa dopadas
con un 10 y un 20 % cat. de Fe donde se encuentran las l´ıneas Kα y Kβ caracter´ısti-
cas del Fe. De forma similar a las muestras dopadas con Al, se puede observar en la
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Tabla 4.1 que los resultados de la cuantificacio´n de Fe en las muestras confirman las
concentraciones nominales esperadas.
Tabla 4.1: Concentracio´n experimental - Resultados de la concentracio´n cationica ( %)
obtenida a partir de los datos experimentales de EDX de muestras de Ti1−xMxO2 (M = Al,
Fe; x = 0,1, 0,2 y 0,3).
x ( %) Al ( %) Fe ( %)
10 10,3± 0,2 12,4± 0,7
20 17,5± 0,8 19,2± 1,0
30 27,9± 1,3
4.2. Caracterizacio´n morfolo´gica y estructural
4.2.1. Caracterizacio´n XRD
El ana´lisis XRD de las muestras en polvo confirman que la estructura cristalina
es monofa´sica correspondiente a la fase anatasa del TiO2 (JCPDS No. 21-1272), como
se muestra en los difractogramas XRD de la Figura 4.3. Los efectos de taman˜o dan
lugar al ensanchamiento de los ma´ximos de difraccio´n, indicando que las dimensiones
de los dominios cristalinos son muy reducidas. La presencia accidental de fase rutilo
es un problema comu´n durante la s´ıntesis de anatasa empleando distintos me´todos de
crecimiento, sin embargo, el me´todo empleado en este trabajo permite obtener polvo
de nanopart´ıculas monofa´sicas con la posibilidad de controlar el contenido de dopantes.
El rango de estabilidad de las disoluciones so´lidas sintetizadas de Ti1−xMxO2 depende
del tipo de dopantes, obtenie´ndose hasta 30 % cat. de Al y 20 % cat. de Fe.
Figura 4.3: Difractogramas XRD de muestras de nanopart´ıculas de a) anatasa pura, b) anatasa
dopada con 30 % cat. de Al y c) anatasa dopada con 20 % cat. de Fe.
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En las muestras de anatasa dopadas con Al se obtuvieron altos niveles de dopado de
hasta un 30 % catio´nico, debido a la alta solubilidad del aluminio en la matriz de anatasa
del TiO2. Por otro lado, las muestras dopadas con Fe mostraban fase anatasa hasta una
concentracio´n del 20 % catio´nico. Para concentraciones mayores de Fe se observaban
contribuciones no despreciables de brookita, otra fase metaestable conocida del TiO2,
y en menor medida ciertos compuestos ternarios de hierro como Fe2TiO5. De acuerdo
a estos resultados, en el presente trabajo de investigacio´n se han estudiado los efectos
del dopado para muestras con un 10, 20 y 30 % catio´nico de aluminio, mientras que
para las muestras dopadas con hierro se han investigado muestras con un 10 y un 20 %
catio´nico. La nomenclatura utilizada para cada muestra, de acuerdo al Apartado 2.1.3
del Cap´ıtulo 2 , se encuentran resumidas en la Tabla 4.2. Se va a distinguir entre la fase
anatasa o rutilo an˜adiendo “(A)” o “(R)”, respectivamente, al final del co´digo asignado
a cada muestra en los casos en los que sea importante distinguir entre las dos fases.
Tabla 4.2: Lista de muestras analizadas y su concentracio´n nominal en % cat.
Dopante Concentracio´n Muestra
− 0 % TiO2-np(A)
Aluminio 10 %, 20 %, 30 % Al10, Al20, Al30
Hierro 10 %, 20 % Fe10, Fe20
A partir de la sen˜al de difraccio´n correspondiente a la familia de planos {101} de la
fase anatasa del TiO2 es posible determinar el taman˜o de grano promedio aplicando la
fo´rmula de Scherrer para las muestras analizadas. Los resultados del dia´metro promedio
(D) calculados junto con los para´metros de red estimados a partir del estudio de los
ma´ximos de difraccio´n se encuentran resumidos en la Tabla 4.3.
Se puede comprobar que en general los dopantes incrementan sensiblemente el ta-
man˜o medio de las part´ıculas, siendo de 3,5 nm para las muestras de TiO2-np, en torno
a 4 nm para las muestras dopadas con Fe y algo mayores, entre 5 y 10 nm, para las
muestras dopadas con Al. De la misma forma, las muestras con mayor contendido de
dopante (30 % de Al y 20 % de Fe) son las muestras que presentan mayor taman˜o de
grano promedio dentro de su familia de muestras.
En cuanto a los para´metros de red obtenidos para las diferentes muestras no se
han observado cambios significativos en funcio´n del dopante, con diferencias relativas
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Tabla 4.3: Para´metros de red y taman˜o de grano - Lista de para´metros de red y taman˜o
de grano de muestras de nanopart´ıculas de la fase anatasa del TiO2 dopadas con Al y Fe.
Muestra a (A˚) c (A˚) D (nm)
TiO2-np(A) 3,79(1) 9,46(2) 3,54± 0,02
Al10 3,79(1) 9,46(4) 5,75± 0,04
Al20 3,79(8) 9,48(8) 5,45± 0,02
Al30 3,79(3) 9,47(4) 9,73± 0,04
Fe10 3,79(1) 9,45(3) 3,96± 0,04
Fe20 3,81(2) 9,48(2) 4,22± 0,02
por debajo del 1 % respecto de la muestra de referencia de TiO2-np(A), como se puede
observar en la Tabla 4.3.
4.2.2. Caracterizacio´n TEM
Figura 4.4: a) Imagen TEM de bajos aumentos de una muestra de TiO2-np(A); b) Imagen
HRTEM de una nanopart´ıcula aislada, donde se observan distancias interplanares de aproxima-
damente 0,351 nm.
A continuacio´n se muestra el ana´lisis TEM y HRTEM de muestras de TiO2-np(A)
y dopadas. Como ya se comento´ en el Cap´ıtulo anterior, este ana´lisis no pretende ser
exhaustivo y los resultados aqu´ı presentados sirven a modo de ejemplo representativo
de las nanopart´ıculas estudiadas por Andrea Peche-Herrero y colaboradores [14]. En
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todos los casos se ha podido comprobar que el material sintetizado esta´ compuesto
por nanopart´ıculas con dia´metros del orden de 10 nm o menor, confirmando as´ı las
reducidas dimensiones observadas a partir del ana´lisis de XRD, sin mostrar cambios
significativos en funcio´n del dopado, por lo que se han seleccionado los resultados ma´s
representativos de las muestras dopadas con Al y Fe en su ma´xima concentracio´n (Al30
y Fe20). En la Figura 4.4 a) se muestra una micro-fotograf´ıa TEM de bajos aumentos
correspondiente a una muestra de nanopart´ıculas de anatasa sin dopar, donde se puede
observar un alto grado de homogeneidad, tanto en el taman˜o como en la forma de
las nanopart´ıculas. En la Figura 4.4 b) esta´ representada una nanopart´ıcula de TiO2-
np(A) aislada de aproximadamente unos 9 nm de dia´metro. La alta resolucio´n del
microscopio TEM permite observar distancias interplanares de aproximadamente 0,351
nm que corresponden a planos (101) de la fase anatasa del TiO2.
Figura 4.5: a) Imagen TEM de bajos aumentos correspondiente a una muestra de nanopart´ıcu-
las de anatasa dopada con 30 % cat. de Al; b) Imagen HRTEM de una nanopart´ıcula de Al30
aislada obtenida con el eje de zona [100]; c) Imagen FFT obtenida a partir de la microfoto-
graf´ıa HRTEM b); d) Imagen filtrada I-FFT donde se observan los para´metros de red a y c de
la anatasa junto con una proyeccio´n de la celda unidad.
La Figura 4.5 a) corresponde a una imagen TEM de bajos aumentos de una muestra
de Al30, representativa del dopado con Al. En este caso se sigue manteniendo cierta
homogeneidad en la forma y taman˜o de las nanopart´ıculas, caracter´ıstica del me´todo
de s´ıntesis empleado. En la Figura 4.5 b) se muestra una micro-fotograf´ıa HRTEM
correspondiente a una nanopart´ıcula aislada de Al30 con alto grado de cristalinidad.
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A partir de su patro´n FFT (Figura 4.5 c)) se ha comprobado que la imagen de la
nanopart´ıcula ha sido obtenida a lo largo del eje de zona [100]. A partir de la imagen
I-FFT, en la Figura 4.5 d), se han podido determinar distancias interplanares de 3,7
A˚ y 9,5 A˚ que corresponden a los para´metros a y c de la estructura anatasa del TiO2
[39]. Los valores obtenidos esta´n de acuerdo con los estimados a partir de los patrones
de XRD. La proyeccio´n de un celda unidad se puede observar claramente sobre el plano
(100), marcada en la Figura 4.5 d) con un recta´ngulo.
Figura 4.6: a) Imagen TEM de bajos aumentos de una muestra de nanopart´ıculas de anatasa
dopada con 20 % cat. de Fe; b) Imagen HRTEM de una nanopart´ıcula de Fe20 aislada obtenida
en el eje de zona [001]; c) Imagen FFT obtenida a partir de la microfotograf´ıa HRTEM; d)
Imagen filtrada I-FFT donde se observa la seccio´n basal de la celda unidad con el para´metro
de red a de la anatasa.
En la Figura 4.6 a) se muestra una micro-fotograf´ıa TEM de bajos aumentos co-
rrespondiente a la muestra de nanopart´ıculas de Fe20. De forma ana´loga a las muestras
observadas anteriormente, se sigue manteniendo un alto grado de homogeneidad en las
dimensiones y forma de las nanopart´ıculas dopadas con hierro. La imagen HRTEM de
la Figura 4.6 b) muestra una nanoparticula aislada de Fe20 de aproximadamente 7 nm
de dia´metro. La nanopart´ıcula se encuentra orientada a lo largo del eje [001], confirma-
do a partir de su patro´n FFT correspondiente representado en la Figura 4.6 c). En este
caso se observan distancias interplanares de aproximadamente 3,6 A˚ en dos direcciones
perpendiculares que corresponden con el para´metro de red a asociado a la estructura
cristalina de anatasa del TiO2. En la Figura 4.6 d) esta´ representada la imagen I-FFT
donde se ha marcado la seccio´n basal de forma cuadrada correspondiente a la celda
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unidad de la fase anatasa del TiO2.
4.2.3. Caracterizacio´n Raman
La espectroscop´ıa Raman es una herramienta muy potente para analizar efectos de
taman˜o y dopado en nanopart´ıculas. A diferencia de la fase rutilo, con la fase anatasa
es imprescindible controlar la intensidad del la´ser para evitar una posible transicio´n de
fase durante la adquisicio´n de espectros Raman. De esta forma, para caracterizar las
nanopart´ıculas de anatasa y los efectos producidos por el aluminio o hierro en los modos
vibracionales hemos empleado la menor intensidad la´ser posible sin pe´rdida significativa
de sen˜al aplicando un filtro neutro que reduce la intensidad total del la´ser (I0) en un
factor 0,1. Con el fin de obtener una caracterizacio´n ma´s completa de las muestras,
se han empleado dos tipos de la´ser para la adquisicio´n de espectros Raman. Se ha
empleado un la´ser de λ = 633 nm (VIS) y un la´ser de λ = 325 (UV) cuyas energ´ıas
asociadas son menor y mayor al intervalo de energ´ıas prohibidas del TiO2 (anatasa),
respectivamente.
4.2.3.1. Espectro Raman del TiO2, anatasa
En un primer ana´lisis del espectro Raman de la fase anatasa del TiO2 sin dopar,
hemos comparado las diferencias que existen entre una muestra en forma de nano-
part´ıculas y una muestra de polvo comercial (o Bulk) donde el taman˜o de grano es del
orden del micro´metro. Estos resultados nos servira´n de referencia para poder identificar
efectos de taman˜o debido a las reducidas dimensiones de las nanopart´ıculas analizadas
en este trabajo.
El espectro Raman de la fase anatasa del TiO2 esta´ compuesto por un total de
6 modos activos Raman con representacio´n irreducible 3Eg + 2B1g + A1g [50]. En la
Figura 4.7 a) esta´n representados los espectros Raman para la muestra de TiO2-np(A)
junto con el polvo de anatasa comercial, obtenidos empleando un la´ser VIS de λ = 633
nm. En ambos espectros se han identificado los ma´ximos de dispersio´n asociados a la
fase anatasa del TiO2 [196]. En ambos casos los ma´ximos se encuentran en torno a 147
cm−1 (Eg), 198 cm−1 (Eg), 401 cm−1 (B1g), 518 cm−1 (B1g +A1g) y 640 cm−1 (Eg), sin
contribuciones asociadas a la fase rutilo u otras fases ajenas al dio´xido de titanio. Los
efectos de taman˜o como desplazamiento o ensanchamiento de los modos vibracionales
se pueden observar comparando los espectros de la muestra de nanopart´ıculas con la
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Figura 4.7: Espectros Raman normalizados de nanopart´ıculas de TiO2(A) y polvo de anatasa
microcristalino comercial adquiridos empleando un la´ser de a) 633 nm (VIS), y b) 325 nm
(UV). Ampliacio´n de la regio´n del modo Eg (150 cm−1) en el recuadro de a).
muestra de anatasa comercial, siendo mucho ma´s significativos en la fase anatasa que
los observados para las muestras de la fase rutilo (Apartado 3.1.3.1 del Cap´ıtulo 3). El
efecto ma´s significativo es el ensanchamiento de los modos vibracionales en la muestra
compuesta por nanopart´ıculas. Estos efectos se pueden comprobar de forma inmediata
observando el modo de simetr´ıa Eg de menor energ´ıa, localizado en torno a 150 cm−1,
siendo generalmente el modo vibracional de referencia para la fase anatasa del TiO2
debido a su gran intensidad relativa frente al resto de modos vibracionales y su alta
sensibilidad a los efectos de taman˜o. En el recuadro de la Figura 4.7 a) esta´ ampliada
la regio´n en torno a 150 cm−1 donde se pueden apreciar con claridad los efectos de
ensanchamiento y desplazamiento de este modo. En la Tabla 4.4 se encuentran resumi-
das las posiciones de los ma´ximos de dispersio´n Raman obtenidos experimentalmente
donde se puede comprobar que los modos asociados a la muestra de nanopart´ıculas
(np) se encuentran desplazados generalmente hacia mayores energ´ıas en comparacio´n
con la muestra de anatasa comercial (Bulk).
En la Figura 4.7 b) se muestran los espectros Raman de muestras de TiO2 (anatasa)
puro obtenidos empleando un la´ser UV de λ = 325 nm. En ambos espectros tambie´n
se han identificado los ma´ximos de dispersio´n asociados a la fase anatasa, que para np
se encuentran en torno a 150 cm−1 (Eg), 198 cm−1 (Eg), 401 cm−1 (B1g), 523 cm−1
(B1g + A1g) y 635 cm−1 (Eg). A diferencia del espectro adquirido con el la´ser VIS,
en este caso se observa una contribucio´n asime´trica de gran anchura entre 800 − 840
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Tabla 4.4: Modos activos Raman de la fase anatasa del TiO2 - Lista de modos activos
Raman correspondientes a polvo de nanopart´ıculas de TiO2 en fase anatasa y polvo de anatasa
microcristalino comercial, obtenidos empleando la´ser de λ = 633 nm (VIS) y 325 nm (UV).
Modo VIS UV
(cm−1) np Bulk np Bulk
Eg 147 142 150 145
Eg ∼ 198 196 198 196
B1g 401 395 401 395
A1g+B1g 518 514 523 516
Eg 640 637 635 635
Armo´nico B1g − − 800− 840 800− 840
cm−1, cuyo origen au´n no esta´ completamente determinado. De forma generalizada
se asocia al primer armo´nico del modo B1g, localizado en torno a 795 cm−1, siendo
observado frecuentemente en material nanocristalino [197]. Los efectos de taman˜o que
modifican la forma de las vibraciones caracter´ısticas de la anatasa son similares a los
observados con el la´ser VIS, un ensanchamiento generalizado de modos vibracionales
y desplazamientos hacia mayores energ´ıas en el caso de las np. En este caso, adema´s
se observan importantes variaciones de las intensidades relativas de los modos Raman.
Pese a que el modo Eg (150 cm−1) sigue siendo uno de los modos ma´s definidos para
la muestra de nanopart´ıculas, la reduccio´n de su intensidad relativa hace que deje de
ser el modo dominante en el espectro Raman UV de la muestra de TiO2-np(A) si lo
comparamos con la muestra comercial, como se observa en la Figura 4.7 b).
Como se ha mencionado previamente, otro de los efectos directamente asociados
al taman˜o de las nanopart´ıculas es el desplazamiento de los modos vibracionales. El
desplazamiento observado es diferente para cada modo de vibracio´n, como se indica en
la Tabla 4.4. En este caso (la´ser UV) el modo ma´s desplazado es el modo localizado
en torno a 523 cm−1, compuesto por la superposicio´n de las vibraciones de simetr´ıa
B1g +A1g, que para la muestra de anatasa comercial se encuentra en 516 cm−1. Por otro
lado, el modo de simetr´ıa Eg en 635 cm−1 mantiene su posicio´n para ambas muestras.
Sin embargo, pese a seguir tendencias similares a las observadas para el la´ser VIS, los
ma´ximos no esta´n localizados en las mismas posiciones, a excepcio´n del modo B1g (400
cm−1), como se puede comprobar en la Tabla 4.4.
116
4.2 Caracterizacio´n morfolo´gica y estructural
4.2.3.2. Efectos del dopado en el espectro Raman del TiO2, anatasa
Para analizar el efecto de los dopantes en el espectro Raman de la fase anatasa
del TiO2, hemos comparado inicialmente muestras dopadas con diferente concentracio´n
catio´nica de cada dopante junto con la muestra de TiO2-np sin dopar, que nos servira´ de
referencia. En primer lugar se analizara´n los espectros adquiridos empleando el la´ser
VIS y posteriormente se analizara´n los espectros adquiridos con el la´ser UV.
Figura 4.8: Espectros Raman de nanopart´ıculas de TiO2 en fase anatasa dopadas con: a) 10 y
20 % cat. de Fe, y b) 10, 20 y 30 % cat. de Al, obtenidos empleando un la´ser de 633 nm (VIS).
Ampliacio´n de la regio´n del modo Eg (150 cm−1) en los recuadros de a) y b).
En la Figura 4.8 a) esta´n representados los espectros Raman normalizados obtenidos
con el la´ser VIS para las muestras dopadas con un 10 y un 20 % cat. de Fe. En todos los
casos se observan u´nicamente contribuciones de la fase anatasa del TiO2, sin detectarse
otras sen˜ales procedentes de o´xidos asociados a los dopantes (Al o Fe), incluso para
los dopados ma´s elevados. En general se observa que a medida que se incrementa la
cantidad de Fe, los modos asociados a la fase anatasa tienden a ensancharse y reducir
su intensidad relativa, siendo estos efectos ma´s significativos en la muestra Fe20. El
ma´ximo de dispersio´n del modo Eg (150 cm−1) en las muestras dopadas con Fe se
encuentra centrado aproximadamente en torno a 146 cm−1, por lo que el desplazamiento
de este modo es pra´cticamente despreciable. Tambie´n se observa que la FWHM de este
modo es ligeramente mayor en la muestra Fe20 que Fe10.
En la Figura 4.8 b) esta´n representados los espectros Raman VIS para las muestras
dopadas con un 10, 20 y 30 % cat. de Al. En este caso la anchura de los modos, y
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en mayor medida el modo Eg (150 cm−1), presentan una ligera disminucio´n de la
FWHM a medida que aumenta el dopado siendo algo menor en Al30 en comparacio´n con
Al10 y Al20, como se observa en el recuadro de la Figura 4.8 b). Tambie´n se observa
un ligero desplazamiento de la posicio´n del ma´ximo del modo Eg (150 cm−1) hacia
menores energ´ıas respecto del centro para TiO2-np. El resto de modos identificados
se encuentran resumidos en la Tabla 4.5 sin observarse desplazamientos significativos
salvo un desplazamiento del modo Eg (635 cm−1) hacia menores energ´ıas al aumentar
el dopado con Al.
Tabla 4.5: Modos activos Raman VIS de TiO2 (anatasa) dopada con Al y Fe - Lista de
modos activos Raman obtenidos a partir de polvo de nanopart´ıculas de TiO2 en fase anatasa
dopado con 10 y 20 % cat. de Fe y 10, 20 y 30 % cat. de Al empleando un la´ser de λ = 633
nm (VIS).
Modo Fe Al
(cm−1) 10 % cat. 20 % cat. 10 % cat. 20 % cat. 30 % cat.
Eg 146 147 145 145 144
Eg 198 198 197 197 197
B1g 397 400 399 399 399
A1g+B1g 517 519 517 517 517
Eg 640 640 640 640 637
Armo´nico B1g − − − − −
A partir de la espectroscop´ıa Raman empleando el la´ser UV de λ = 325 nm (Raman
UV) podemos extraer ma´s informacio´n relativa a los dopantes. En la Figura 4.9 a) esta´n
respresentados los espectros Raman UV de muestras dopadas con un 10 % cat. de Al y
Fe.
En general se pueden observar ligeras variaciones en los modos Raman en funcio´n
del tipo de dopante. Los modos vibracionales B1g + A1g (523 cm−1) y Eg (635 cm−1)
son dominantes en el caso de la muestra dopada con Al, al igual que en la muestra
sin dopar de referencia. Sin embargo, en el caso de la muestra dopada con un 10 %
de Fe los modos ma´s intensos son los correspondientes a los modos Eg (150 cm−1) y
B1g + A1g (523 cm−1). Este efecto se podr´ıa asociar con diferencias en la incorporacio´n
de cada tipo de dopante en la red de anatasa del TiO2, puesto que los modos vibracio-
nales B1g + A1g (523 cm−1) esta´n relacionados con movimientos angulares sime´tricos y
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Figura 4.9: a) Espectros Raman de nanopart´ıculas de TiO2 en fase anatasa dopadas con 10 %
cat. de Al y Fe, junto con muestra de nanopart´ıculas de anatasa sin dopar de referenca obtenidos
con un la´ser UV de 325 nm; b) Deconvolucio´n Gauss-Lorentz de la regio´n entre 700−1000 cm−1
correspondiente a la muestra de TiO2-np(A).
antisime´tricos de enlaces O−Ti−O, mientras que el modo Eg (150 cm−1) cuya intensi-
dad relativa es mayor para la muestra dopada con Fe, esta´ asociado con vibraciones de
elongacio´n y contraccio´n sime´trica a lo largo de los enlaces O−Ti−O [198]. Tambie´n se
pueden observar ligeras diferencias en las posiciones de los ma´ximos, especialmente en
la contribucio´n centrada en torno a 800−840 cm−1, del que apenas era posible obtener
informacio´n empleando el la´ser VIS. Este modo, del que se posee escasa informacio´n en
la literatura, dado que es necesario emplear luz UV para poder observarlo con cierta
definicio´n, apenas ha sido estudiado hasta el momento. Esta contribucio´n se ha podi-
do descomponer convenientemente empleando curvas de tipo Gauss-Lorentz (G-L) que
han dado lugar a contribuciones centradas en 800 cm−1 y 851 cm−1, como se puede
comprobar a en la Figura 4.9 b) donde se encuentra representada la deconvolucio´n de
la regio´n comprendida entre 700 y 1000 cm−1 correspondiente a la muestra de TiO2-np.
La primera contribucio´n, centrada en 800 cm−1, se puede atribuir al primer armo´nico
del modo B1g, localizado generalmente entre 796 y 800 cm−1 [197], mientras que la
segunda contribucio´n observada a mayor energ´ıa de dispersio´n (851 cm−1) podr´ıa es-
tar relacionada con modos de elongacio´n de enlaces Ti−O terminales o apicales en la
superficie de las nanopart´ıculas [67].
Con el fin de analizar con ma´s detalle el efecto de cada dopante en la sen˜al Raman,
se han adquirido espectros Raman en muestras dopadas con diferentes concentraciones
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de Al o Fe.
Figura 4.10: a) Espectros Raman UV de nanopart´ıculas de TiO2 en fase anatasa sin dopar y
dopadas con 10, 20 y 30 % cat. de Al, junto con la deconvolucio´n G-L de la regio´n entre 700 −
950 cm−1 de la muestra Al10 en el recuadro de la Figura; b) Anchura a media altura (FWHM)
de los modos Raman activos de muestras dopadas con Al en funcio´n de su concentracio´n
catio´nica.
En la Figura 4.10 a) se muestra el espectro Raman UV obtenido en muestras de na-
nopart´ıculas de anatasa dopadas con un 10, 20 y 30 % cat. de Al, junto con la muestra
sin dopar de referencia. De acuerdo a los espectros Raman obtenidos experimental-
mente, los modos Eg (∼ 635 cm−1) y el modo centrado en torno a 830 cm−1 son los
ma´s sensibles a la presencia de Al en la red de anatasa del TiO2. El primer modo se
desplaza hacia mayores energ´ıas, desde 634 hasta 640 cm−1, mientras que la segunda
contribucio´n (∼830 cm−1) aumenta regularmente su intensidad relativa a medida que se
incrementa la concentracio´n de Al, como se puede observar a partir de los espectros de
la Figura 4.10 a). Tras observar este efecto se pudo comprobar que existe una significa-
tiva correlacio´n entre la FWHM de algunos de estos modos vibracionales en funcio´n de
la concentracio´n de Al. A medida que se incrementa el porcentaje catio´nico de Al, hasta
un 30 % cat., la FWHM del modo Eg (∼635 cm−1) disminuye, mientras que el modo de
∼830 cm−1 sigue una tendencia opuesta, como se puede comprobar a en la Figura 4.10
b), donde esta´n representados los valores de las FWHM de los modos activos Raman
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en funcio´n de la concentracio´n de Al. El modo de ∼830 cm−1 se puede descomponer en
dos componentes por medio de una deconvolucio´n de tipo Gauss-Lorentz, dando como
resultado una contribucio´n localizada en 809 cm−1 y otra de mayor energ´ıa e intensidad
en 856 cm−1 como se puede ver en el recuadro de la Figura 4.10 a) correspondiente a
la muestra de Al10. Estas componentes se encuentran ligeramente desplazadas hacia
mayores energ´ıas en comparacio´n con las obtenidas a partir del polvo de TiO2-np.
Tabla 4.6: Modos activos Raman UV de TiO2 (anatasa) dopado con Al y Fe - Lista de
modos activos Raman obtenidos a partir de polvo de nanopart´ıculas de TiO2 en fase anatasa
dopado con 10 y 20 % cat. de Fe y 10, 20 y 30 % cat. de Al empleando un la´ser de 325 nm
(UV).
Modo Fe Al
(cm−1) 10 % cat. 20 % cat. 10 % cat. 20 % cat. 30 % cat.
Eg 149 151 150 151 149
Eg 198 198 200 198 200
B1g 399 401 402 403 403
A1g+B1g 521 522 521 523 522
Eg 637 637 634 639 640
Armo´nico B1g 808 813 809 809 809
Ti−O apical 852 854 856 856 856
Se ha realizado un estudio similar para analizar el efecto del Fe en la estructura
cristalina de nanopart´ıculas de anatasa del TiO2. En la Figura 4.11 a) esta´ representado
el espectro Raman UV para muestras dopadas con un 10 y un 20 % cat. de Fe. En los
espectros Raman se observan todos los modos caracter´ısticos de la fase anatasa del
TiO2. Sin embargo, en este caso las mayores diferencias con el grado de dopado las
observamos para el modo que se encuentra en torno a ∼830 cm−1, siendo ma´s ancho a
medida que la cantidad de Fe aumenta. El resto de los modos Raman, con excepcio´n del
modo de simetr´ıa Eg (150 cm−1), se observan ligeramente ensanchados y con algunos
cambios en las intensidades relativas, poco significativos.
El modo en torno a ∼830 cm−1 ha sido analizado en detalle por medio de cur-
vas de ajuste de tipo G-L, como las mostradas en la Figura 4.11 b), para muestras
de nanopart´ıculas sin dopar (0 % cat. Fe) y dopadas con un 10 y un 20 % cat. de Fe.
Los ajustes para la muestra Fe10 muestran dos bandas centradas en 808 cm−1 y 852
cm−1, mientras que para la muestra Fe20 ha sido necesario incluir tres bandas que se
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Figura 4.11: a) Espectros Raman UV de nanopart´ıculas de TiO2 en fase anatasa sin dopar y
dopadas con 10 y 20 % cat. de Fe; b) Deconvolucio´n Gauss-Lorentz de la regio´n entre 700−1000
cm−1 de las muestras dopadas con Fe junto con anatasa sin dopar.
encuentran centradas en 758 cm−1, 813 cm−1 y 854 cm−1. Como hemos visto anterior-
mente, para la muestra sin dopar estas bandas esta´n localizadas en 800 cm−1 y 851
cm−1, por lo tanto, se puede comprobar que esta banda de dispersio´n no so´lo tiende a
incrementar la FWHM a medida que aumenta la cantidad de Fe, sino que adema´s se
observa una inversio´n de intensidades relativas de las bandas que lo componen por la
presencia de Fe, como se puede comprobar a partir de la Figura 4.11 b). Previamente
hemos mencionado que estos modos se pueden asociar al primer armo´nico del modo
B1g [197] y a oscilaciones que provienen de enlaces Ti−O apicales en la superficie de
las nanopart´ıculas [67].
4.3. Propiedades luminiscentes
4.3.1. PL de nanopart´ıculas de TiO2 dopado con Al o Fe
Las propiedades luminiscentes de muestras de nanopart´ıculas de anatasa, tanto
dopadas como sin dopar, se han estudiado por medio de la fotoluminiscencia (PL)
medidas a temperatura ambiente en el rango de longitudes de onda desde el UV hasta
el IR-cercano, utilizando como fuente de excitacio´n un la´ser UV de 325 nm y un filtro
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de densidad neutra que reducie la intensidad en un factor 0,25I0. El objetivo de este
apartado es estudiar la influencia de los dopantes (Al y Fe) en las propiedades o´pticas
de las nanopart´ıculas de la fase anatasa del TiO2.
Figura 4.12: Espectros de PL normalizados obtenidos empleando un la´ser UV de λ = 325 nm
a T = 300 K, en nanopart´ıculas de TiO2 en fase anatasa dopadas con a) 10, 20 y 30 % cat.
de Al y b) 10 y 20 % cat. de Fe, junto con la sen˜al de PL de muestras de anatasa sin dopar
(TiO2-np).
Las emisiones de PL normalizadas obtenidas en las muestras de TiO2-np(A) y mues-
tras dopadas con Al esta´n representadas en la Figura 4.12 a). Los espectros de PL
muestran caracter´ısticas similares que consisten en una banda de gran anchura en la
regio´n visible, con un ma´ximo en torno a 2,35 eV, una contribucio´n menos intensa en
torno a 2 eV y una emisio´n a mayores energ´ıas centrada en torno a 3 eV. La emisio´n
ancha con el ma´ximo en 2,35 eV esta´ asignada a defectos superficiales principalmente
debidos a niveles poco profundos asociados a deficiencia de ox´ıgeno [49, 65, 199, 200] y
defectos de Ti3+ pro´ximos a vacantes de ox´ıgeno que dan lugar, por lo general, a niveles
profundos dentro del intervalo de energ´ıas prohibidas [144, 201]. La emisio´n de menor
intensidad localizada en torno a ∼3 eV se puede relacionar con excitones auto-atrapados
localizados en octaedros de TiO6 [202, 203].
En la Figura 4.12 b) esta´n representados los espectros de PL normalizados de mues-
tras de nanopart´ıculas dopadas con 10 y 20 % cat. de Fe, junto con la muestra de anatasa
pura de referencia. Se ha observado que la intensidad de la sen˜al de luminiscencia de
las muestras dopadas con Fe es mucho menor que las muestras sin dopar o dopadas
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con Al. La intensidad del ma´ximo de PL de la muestra de TiO2-np(A) es aproxima-
damente 5 veces y 10 veces mayor que la correspondiente a las muestras Fe10 y Fe20,
respectivamente.
Figura 4.13: Deconvolucio´n Gaussiana de espectros de PL adquiridos con un la´ser UV de
λ = 325 nm y T = 300 K, de las muestras dopadas con a) 10 % cat. de Fe, y b) 20 % cat. de
Fe. Las emisiones centradas en 1,66 eV y 3 eV se han coloreado en rojo y azul respectivamente.
A diferencia de las muestras dopadas con Al, la sen˜al de las muestras dopadas con
Fe var´ıa respecto a anatasa sin dopar. Para estudiar en profundidad las contribuciones
al espectro de PL de las muestras dopadas con Fe se ha realizado la deconvolucio´n de
los espectros en curvas Gaussianas, representadas en las Figuras 4.13 a) y b) para las
muestras de anatasa dopadas con 10 y 20 % cat. de Fe respectivamente. Las principales
contribuciones observadas se encuentran localizadas en 1,66, 2,10, 2,35, 3,0 y 3,30 eV.
Aparte de la emisio´n localizada en 2,35 eV asociada a vacantes de ox´ıgeno, tambie´n
observada en las muestras dopadas con Al y TiO2-np(A), las bandas que caracterizan
el espectro de PL de las muestras dopadas con Fe se encuentran localizadas en 1,66 y
2,10 eV. En particular, la emisio´n en 2,10 eV domina el espectro en ambas muestras
dopadas con Fe. Esta emisio´n se puede asignar a estados relacionados con defectos como
vacantes de ox´ıgeno que pueden actuar como trampas de electrones [12, 201].
La emisio´n procedente de la regio´n del IR cercano localizada en 1,66 eV ha sido
asociada por diferentes autores a la presencia de iones Fe3+ en coordinacio´n tetrae´drica
[204]. En nuestro caso, la intensidad relativa de esta emisio´n (coloreada en rojo) se
incrementa a medida que aumenta la concentracio´n de Fe, como se puede observar
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comparando los espectros de las Figuras 4.13 a) y b), lo que puede indicar una mayor
presencia de iones Fe3+ en las muestras con un contenido catio´nico de Fe del 20 %.
A mayores energ´ıas, las emisiones procedentes de la regio´n del UV tienden a dis-
minuir a medida que aumenta el contenido de Fe en las nanopart´ıculas, mostrando
diferencias significativas respecto de las muestras sin dopar. En este caso, esta regio´n se
puede descomponer en dos bandas localizadas en torno a 3 y 3,3 eV. La primera, colo-
reada en azul, ha sido relacionada con excitones auto-atrapados en unidades octae´dricas
TiO6, mientras que la banda de mayor energ´ıa, que so´lo aparece en las muestras do-
padas con Fe, se puede asociar a emisiones pro´ximas al borde de banda, puesto que
el intervalo de energ´ıas prohibidas de la fase anatasa del TiO2 medido a temperatura
ambiente es de aproximadamente 3,2 eV [10].
4.4. Estudio XPS de nanopart´ıculas de TiO2 dopadas con
Al y Fe
Para estudiar en detalle la estructura electro´nica del Ti a nivel superficial en las
muestras dopadas con Al y Fe se han llevado a cabo medidas de XPS con los resultados
representados en la Figura 4.14, donde los espectros han sido calibrados respecto a la
energ´ıa de fotoelectrones procedentes de estados C(1s) a 284,6 eV.
Figura 4.14: Espectros XPS de estados Ti(2p3/2) y deconvoluciones correspondientes a mues-
tras de a) nanopart´ıculas de anatasa sin dopar, b) nanopart´ıculas de anatasa dopadas con
20 % cat. de Al, y c) nanopart´ıculas de anatasa dopadas con 20 % cat. de Fe. La contribucio´n
correspondiente a Ti3+ se encuentra sombreada en color naranja en los espectros a), b) y c).
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En la Figura 4.14 a) esta´ representado el espectro XPS procedente de estados
Ti(2p3/2) obtenido a partir de la muestra de TiO2-np(A), mientras que las Figuras
4.14 b) y c) corresponden a muestras de anatasa dopada con 20 % cat. de Al y Fe, res-
pectivamente. La deconvolucio´n de los espectros XPS por medio de curvas Gaussianas
da como resultado tres bandas con energ´ıas de enlace de 455,3, 456,8 y 458,6 eV que, de
acuerdo a la base de datos NIST [114], corresponden a los estados de oxidacio´n Ti2+,
Ti3+ y Ti4+ en TiO2, respectivamente. La banda dominante en todos los espectros es la
asociada a los iones de Ti4+ en TiO2 centrada en 458,6 eV. La banda situada a menor
energ´ıa, centrada en 456,8 (sombreada en color naranja en los espectros de la Figura
4.14), es atribuida a iones Ti3+. Esta banda var´ıa su intensidad relativa dependiendo
del tipo de muestra observada, siendo su contribucio´n significativamente mayor en la
muestra dopada con un 20 % cat. de Al (Figura 4.14 b)) mientras que en la muestra
dopada con un 20 % cat. de Fe (Figura 4.14 c)) su intensidad se reduce dra´sticamente,
en comparacio´n con la muestra de nanopart´ıculas de anatasa sin dopar de la Figura
4.14 a). La contribucio´n centrada en 455,3 eV asociada a iones de Ti2+ so´lo se pueden
observar en las muestras de nanopart´ıculas sin dopar y en las dopadas con aluminio,
siendo en todo caso su intensidad relativa muy pequen˜a.
La relacio´n entre el contenido de Ti3+ respecto de Ti4+ se puede estimar por medio
del cociente entre las a´reas de las bandas integradas asociadas a cada tipo de ion que
han sido calculadas a partir de los espectros de XPS experimentales. El valor de la
relacio´n Ti3+/Ti4+ calculado es de 0,2 para la muestra de TiO2-np, 0,4 para la muestra
dopada con 20 % cat. de Al y 0,025 para la muestra dopada con 20 % cat. de Fe. De esta
forma, la concentracio´n de Ti3+ en superficie es mayor para las muestras dopadas con
Al, mientras que, por el contrario, el contenido de Ti3+ en las nanopart´ıculas dopadas
con Fe es pra´cticamente despreciable.
4.5. Discusio´n
Los resultados de XRD y TEM obtenidos en TiO2 (anatasa) puro y dopado con Al o
Fe muestran que las dimensiones de las nanopart´ıculas dopadas son ligeramente mayores
que las nanopart´ıculas sin dopar, siendo las dopadas con Al ligeramente mayores que
las dopadas con Fe. Estas diferencias en las dimensiones de los taman˜os de part´ıcula
puede haber sido causado por las diferentes temperaturas empleadas durante el proceso
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de cristalizacio´n de las muestras, donde el polvo de TiO2-np(A) y dopados con Al se
han recocido a 550 ◦C, mientras de los dopados con Fe se han recocido a 450 ◦C.
De acuerdo a la base de datos de Shanon [80], los radios io´nicos del Al3+, Fe3+ y
Ti4+ son semejantes, en torno a 0,53, 0,64 y 0,61 A˚ respectivamente. De esta forma,
la sustitucio´n catio´nica puede ser el mecanismo ma´s probable de incorporacio´n de los
dopantes hasta alcanzar los l´ımites de solubilidad observados por este me´todo de s´ınte-
sis. Algunos autores [205, 206] han observado variaciones de los para´metros de red que
asocian a la diferencia entre sus radios io´nicos. En nuestro caso no se han observado
variaciones significativas en los para´metros de red, por lo que las distorsiones genera-
das por la incorporacio´n de los dopantes podr´ıan compensarse por la presencia de otros
defectos estructurales como vacantes de ox´ıgeno (VO) o intersticiales de Ti3+.
Mediante la espectroscop´ıa Raman VIS se ha podido comprobar que las nano-
part´ıculas sin dopar y dopadas muestran efectos caracter´ısticos asociados a la baja
dimensionalidad [110], que afecta principalmente a la anchura y posicio´n de los mo-
dos vibracionales, siendo ma´s anchas en las muestras compuestas por nanopart´ıculas y
desplazadas generalmente hacia mayores energ´ıas.
Los espectros Raman VIS de las muestras dopadas con Al no muestran diferencias
significativas en funcio´n del dopado, pese a que los resultados de PL y XPS muestran
contribuciones asociadas a deficicencia de ox´ıgeno (banda en 2,35 eV) y defectos de
Ti3+. La influencia de la deficiencia de ox´ıgeno en anatasa fue estudiada por Liu et
al. [207], donde observaron una reduccio´n de la intensidad relativa del modo B1g (399
cm−1). Yan et al. [208] observaron que los efectos de taman˜o en los modos vibracionales
de la fase anatasa del TiO2 so´lo son significativos para taman˜os de grano por debajo de
los 10 nm, generando pequen˜as variaciones de la relacio´n de intensidades de los modos
B1g(399 cm−1)/A1g+B1g(517 cm−1). En nuestro caso, los espectros Raman VIS de las
muestras dopadas con Al no muestran variaciones significativas, probablemente debido
a que sus dimensiones (∼10 nm) no permiten observar estos efectos. Sin embargo,
en los espectros Raman VIS de las muestras dopadas con Fe, con taman˜os de grano
ma´s pequen˜os (∼ 4 − 5 nm), se han observado que los modos de simetr´ıa A1g+B1g
(517 cm−1), a diferencia de las muestras sin dopar y dopadas con Al, son ligeramente
dominantes en la muestra Fe20. Por lo que en este caso, el efecto puede ser debido a
defectos estructurales o de desorden influenciado por el dopado [110, 208].
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Los cambios en la posicio´n de las dispersiones Raman UV se pueden analizar tenien-
do en cuenta fundamentalmente los cambios en la estequiometr´ıa y defectos generados
por el dopado [209]. Estas modificaciones consisten principalmente en una reduccio´n de
la intensidad relativa del modo Eg (150 cm−1) y una contribucio´n ma´s definida en torno
a 830 cm−1, apenas observable con el la´ser VIS. En particular, los modos vibraciona-
les de simetr´ıa Eg en anatasa son ma´s sensibles a los defectos estructurales como las
vacantes de ox´ıgeno, dado que esta´n relacionados con oscilaciones angulares de enlaces
O−Ti−O [210, 211], generalmente ensancha´ndose y reduciendo su intensidad relativa
en TiO2. Esto puede explicar las variaciones observadas en los espectros Raman UV
de las muestras dopadas con Al como el desplazamiento de los modos Eg (635 cm−1)
hacia mayores energ´ıas debido a la creacio´n de vacantes inducidas por la presencia de
iones Al3+. La formacio´n de defectos relacionados con las vacantes de ox´ıgeno, como
intersticiales de Ti3+, pueden formarse simulta´neamente, como revelan los resultados
de XPS de las muestras dopadas con Al. Tampoco se puede descartar la posibilidad de
encontrar iones de Al3+ instersticiales a medida que se incrementa el contenido de Al
en las muestras [205, 212].
En las muestras dopadas con Fe se han observado cambios ma´s importantes en los
espectros Raman UV a medida que se aumenta el contenido de dopante, como una
disminucio´n de la intensidad relativa de los modos B1g (400 cm−1) y Eg (635 cm−1),
en mayor medida en la muestra Fe20. Esto podr´ıa estar relacionado con una relajacio´n
en los enlaces Ti−O superficiales inducido por la presencia de Fe en comparacio´n con
las muestras sin dopar o dopadas con aluminio, donde la reduccio´n de la intensidad
relativa de este modo no es tan significativa. Estos efectos se pueden explicar mediante
el cambio en la estequiometr´ıa asociada con los distintos tipos de incorporacio´n del Fe,
debido a la multivalencia de este elemento. Como se ha mencionado previamente, la
incorporacio´n de iones que crean una descompensacio´n de carga en TiO2, como el Fe3+
generalmente dan lugar a defectos como VO y defectos asociados a iones Ti3+. Zhang
et al. [199] atribuyen la aparicio´n de vibraciones de baja intensidad en torno a 700−750
cm−1 a vacantes de ox´ıgeno en las muestras Fe20 [199]. Sin embargo, tambie´n se debe
considerar la posibilidad de encontrar Fe2+ y Fe4+, lo que dar´ıa como resultado una




La alta sensibilidad del la´ser UV en la regio´n de alta energ´ıa del espectro Raman
de la fase anatasa, ha permitido analizar la las vibraciones localizadas en torno a 830
cm−1. Su mayor intensidad relativa en el espectro Raman UV se debe a la mayor
probabilidad de dispersio´n mu´ltiple en condiciones de resonancia Raman [106, 213], y
a la relajacio´n de la regla de seleccio´n q ≈ 0 debido a las pequen˜as dimensiones de
las nanopart´ıculas [197, 214]. La deconvolucio´n de estas vibraciones ha dado lugar a
contribuciones centradas en torno a 800 cm−1 y 850 cm−1. La primera contribucio´n
esta´ asociada al primer armo´nico del modo B1g (399 cm−1). El segundo modo, del que
apenas existe informacio´n en la literatura, tambie´n ha sido observado en las muestras
sin dopar y dopadas con Al. Sin embargo, a medida que se incrementa el contenido en
Fe, su intensidad relativa disminuye gradualmente. Chong et al. [67] observaron una
contribucio´n similar en compuestos de TiO2/CdSxSe1−x que atribuyen a oscilacioes de
enlaces Ti−O terminales o apicales. De esta forma, la disminucio´n de la intensidad de
este modo en las muestras dopadas con Fe puede indicar una relajacio´n de los enlaces
apicales Ti−O apicales en la superficie de las nanopart´ıculas, al contrario de lo que
sucede con las muestras dopadas con Al.
Los espectros de PL de las muestras dopadas con Al son muy similares al espectro de
las muestras sin dopar que consisten principalmente en emisiones asociadas a defectos de
ox´ıgeno en torno a 2−2,7 eV [199, 203]. La gran similitud obtenida se puede deber a que,
de acuerdo a las investigaciones de Shirley et al. [215], los iones de Al3+ sustitucionales
no generan niveles de defectos dentro del intervalo de energ´ıas prohibidas. A mayores
energ´ıas se observa una banda centrada en ∼ 3 eV con cambios poco significativos entre
las muestras sin dopar y dopadas con Al atribuida a recombinaciones de excitones auto-
atrapados en unidades octae´dricas TiO6 en TiO2 (anatasa) [203].
Ma´s cambios se han observado en la sen˜al de PL de las muestras dopadas con
Fe respecto a las no dopadas. En este caso se observa una emisio´n localizada en 1,66
eV, con mayor intensidad relativa en las muestras con mayor contenido de dopante,
atribuida generalmente a iones Fe3+ en simetr´ıa tetrae´drica [204]. Tambie´n se observan
emisiones en torno a 2 − 2,5 asociados a defectos de ox´ıgeno [199, 203], y emisiones a
mayores energ´ıas asociadas a excitones auto-atrapados (3 eV) y excitones libres (3,2
eV) [203]. Sin embargo, el efecto ma´s caracter´ıstico de las muestras dopadas con Fe
es una importante reduccio´n de la sen˜al de luminiscencia total. La disminucio´n la
sen˜al de PL tambie´n ha sido observada en numerosos estudios como los realizados
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por Zhang et al. [199] y Wu et al. [133]. Este efecto es debido a que la presencia de
Fe3+, y posiblemente Fe2+, reducen significativamente la energ´ıa de formacio´n de VO
incrementando su concentracio´n, especialmente en la superficie de las nanopart´ıculas.
Estos defectos crean un nivel donor profundo dentro del intervalo de energ´ıas prohibidas
de la anatasa. De esta forma, mediante irradiacio´n la´ser pueden crearse tanto electrones
como huecos fotoinducidos que se recombinan por una via alternativa no radiativa [199]
o inducir la fotorreduccio´n del Fe [38], lo que dar´ıa lugar a una disminucio´n significativa
de las emisiones de PL.
4.6. Estudio de la ART en nanopart´ıculas de TiO2 dopa-
das con Al y Fe
Previamente se ha mencionado que la fase anatasa del TiO2 es una fase metaestable
que se transforma de forma irreversible a la fase rutilo (proceso conocido como ART)
a partir de cierta temperatura, de entorno a 700 ◦C, que puede variar dependiendo de
me´todo de crecimiento, dimensiones de las part´ıculas o atmo´sfera presente durante la
ART [7, 200]. Otro de los mecanismos ma´s importantes para modificar la transformacio´n
de fase de forma selectiva es mediante la adicio´n de dopantes en la red cristalina del
TiO2 (anatasa). La estabilizacio´n de la fase anatasa es un objetivo importante para
aplicaciones que operen a alta temperatura [216].
En este trabajo la ART ha sido generada por medio de dos v´ıas diferentes. En la
primera v´ıa la ART se ha inducido de forma masiva mediante un proceso te´rmico.
La evolucio´n de la transformacio´n de fase se ha analizado mediante la adquisicio´n de
difractogramas de XRD en funcio´n de la temperatura (termo-difractogramas) entre 25
y 1000 ◦C. En la segunda v´ıa se ha empleado la excitacio´n la´ser UV como medio para
inducir la ART, lo que nos va a permitir transformar de forma local la fase. En este
u´ltimo caso, se ha estudiado la evolucio´n mediante la adquisicio´n de espectros Raman
durante el proceso de transformacio´n.
4.6.1. ART inducida mediante tratamientos te´rmicos
Para analizar la evolucio´n de la fase anatasa del TiO2 en funcio´n de la temperatura
se han obtenido termo-difractogramas controlando la temperatura desde temperatura
ambiente hasta alcanzar los 1000 ◦C, en pasos de 20 ◦C y manteniendo la temperatura
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constante durante 30 minutos en cada paso. Los incrementos de temperatura se han
realizado empleando rampas de 6 minutos de duracio´n. En la Figura 4.15 a) se muestra
la evolucion, en la regio´n 2θ comprendida entre 20 y 30 ◦, de los patrones de XRD
correspondientes a muestras de TiO2-np(A). De forma ana´loga, en las Figuras 4.15
b) y c) se muestra la evolucio´n correspondiente para las muestras de nanopart´ıculas
dopadas con 10 % cat. de Al y 20 % cat. de Fe, respectivamente. La posicio´n de los
ma´ximos de difraccio´n correspondientes a los planos (101) para Anatasa (A), en torno
a 25,1 ◦, y (110) para Rutilo (R), en 27,2 ◦, se encuentran marcados en las Figuras4.15.
No se observan ma´ximos de difraccio´n que procedan de restos de otras fases u o´xidos
generados durante la transicio´n de fase anatasa-rutilo.
Figura 4.15: Difractogramas de XRD obtenidos en funcio´n de la temperatura de muestras de
a) nanopart´ıculas de TiO2 (anatasa) sin dopar, b) nanopart´ıculas de anatasa dopadas con 10 %
cat. de Al, y c) nanopart´ıculas de anatasa dopadas con 20 % cat. de Fe. Los patrones de XRD
donde la fase rutilo comienza a apreciarse se encuentran marcados con una estrella (?) en el
patro´n XRD correspondiente.
La fase rutilo, identificada por la presencia del ma´ximo de difraccio´n de los planos
(110) en los patrones XRD, aparece a temperaturas de alrededor de 800 ◦C para la
muestra de TiO2-np(A), 920 ◦C para la muestra Al10, y 600 ◦C para la muestra Fe20,
como se observa en las Figuras 4.15 a), b) y c), respectivamente, donde los difracto-
gramas correspondientes a las temperaturas donde se observa el inicio de la transicio´n
de fase se encuentran marcados con una estrella (?). A medida que se incrementa la
131
4. Nanopart´ıculas de TiO2 en fase anatasa dopadas con Aluminio o Hierro
temperatura, los ma´ximos de difraccio´n de las muestras TiO2-np(A) y Al10 se hacen
ma´s estrechos debido al crecimiento de las nanopart´ıculas que componen las muestras.
Figura 4.16: Variacio´n de la temperatura de recocido a partir del cual empieza a aparecer la
fase rutilo del TiO2 en funcio´n de la concentracio´n catio´nica del dopante para las muestras de
nanopart´ıculas de anatasa dopadas con Al y Fe.
En la Figura 4.16 esta´n representadas las temperaturas a partir de las cuales empieza
a aparecer la fase rutilo observadas a partir de los patrones de XRD, en funcio´n de la
concentracio´n catio´nica de aluminio o hierro en las muestras. Los termo-difractogramas
confirman que la presencia de Fe favorece la ART, que puede llegar a producirse a 600
◦C , mientras que en el caso de las muestras dopadas con Al la ART asciende hasta ∼920
◦C. Cabe destacar que una vez comienza la transicio´n de fase es necesario incrementar
au´n ma´s la temperatura para conseguir la transicio´n de fase completa del material.
Por ejemplo, se ha observado que en la muestra Fe20 la fase rutilo comienza a ser
dominante a temperaturas por encima de 710 ◦C mientras que en la muestra Al10 se
necesita ascender hasta alrededor de 950 ◦C, siendo posible encontrar restos de anatasa
a temperaturas algo superiores para ambos tipos de dopado. En el caso de las muestras
dopadas con Al es posible obtener fases mixtas de anatasa/rutilo a temperaturas entre
900 y 1000 ◦C, lo que podr´ıa ser considerado para otros estudios ya que en algunos
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casos se ha observado que las muestras de TiO2 con mezcla de fases presentan mejores
propiedades fotocatal´ıticas que las fases individuales [10, 194].
Adema´s del tipo de dopante, su concentracio´n catio´nica tambie´n modifica el proceso
ART, como se puede ver en la Figura 4.16. Por ejemplo, las muestras dopadas con un 10,
20 y 30 % cat. de Al empiezan a cambiar de fase a 920, 880 y 860 ◦C, respectivamente,
mientras que en las dopadas con 10 y 20 % cat. de Fe la temperatura de inicio de la
ART desciende de 650 a 600 ◦C.
Los resultados mostrados han dado lugar a la presentacio´n de una patente (OEPM
P201400722 [18]) centrada en la s´ıntesis de TiO2 dopado con Al o Fe con control
cuantitativo de fase.
4.6.2. ART inducida mediante irradiacio´n la´ser
Adema´s de la “induccio´n te´rmica‘” de la ART, tambie´n es posible inducir la transi-
cio´n de fase mediante la irradiacio´n la´ser. Como se ha dicho al principio del Apartado
4.2.3.1, por medio de una serie de filtros neutros es posible controlar la intensidad la´ser
con la que irradiamos la muestra durante la adquisicio´n de espectros Raman o PL. Por
esta razo´n, las medidas que se han mostrado hasta ahora han sido realizadas con una
intensidad la´ser reducida en un factor 0,1, siendo e´ste el valor o´ptimo para evitar la
transicio´n de fase durante las medidas.
Por el contrario, en este caso, el estudio va a estar centrado en el efecto producido
por la irradiacio´n la´ser en las muestras de anatasa dopadas con Al y Fe previamente
caracterizadas, induciendo la transicio´n de fase deliberadamente.
4.6.2.1. Efecto de la irradiacio´n la´ser en los espectros Raman
Para observar co´mo afecta la intensidad del la´ser UV a los espectros Raman de las
muestras de nanopart´ıculas se han realizado los experimentos variando la intensidad
aplicando filtros neutros que la reducen en factores 0,50, 0,25 y 0,10, como se puede
observar en las Figuras 4.17 a) y b) que corresponden a los espectros Raman de las
muestras de TiO2(A) dopadas con 10 % cat. de Al y 10 % cat. de Fe, respectivamente,
adquiridos con un la´ser UV de 325 nm variando su intensidad.
En la Figura 4.17 a) se muestra un ejemplo del comportamiento de los espectros
Raman en funcio´n de la intensidad la´ser observado para las muestras dopadas con Al.
En primer lugar, se puede apreciar que los espectros Raman obtenidos sin la aplicacio´n
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Figura 4.17: Espectros Raman UV de muestras de nanopart´ıculas de TiO2 en fase anatasa
dopadas con a) 10 % cat. de Al, y b) 10 % cat. de Fe, en los que se ha variado la intensidad
la´ser (I0) en factores de reduccio´n 0,50, 0,25 y 0,10.
de filtros para reducir la intensidad I0, son espectros que se caracterizan por tener los
ma´ximos de dispersio´n con gran anchura y poco definidos. A pesar de la anchura de los
modos, se pueden observar ligeros desplazamientos siendo los modos de simetr´ıa Eg los
ma´s sensibles a la variacio´n de la intensidad del la´ser. Por ejemplo, los modos Eg (150
cm−1) y Eg (198 cm−1) se desplazan hacia energ´ıas mayores a medida que se incrementa
la intensidad del la´ser, mientras que el modo Eg (640 cm−1) sigue una evolucio´n opuesta
desplaza´ndose hacia energ´ıas menores. Estos desplazamientos pueden llegar a superar
los 10 cm−1 en el caso del modo Eg (640 cm−1) desplaza´ndose hasta 624 cm−1. El
modo B1g (400 cm−1) se desplaza ligeramente hacia mayores energ´ıas, mientras que el
modo B1g + A1g (523 cm−1) aparentemente mantiene su posicio´n en todos los casos.
Tambie´n se puede comprobar en la Figura 4.17 a) que el modo complejo localizado en
∼830 cm−1, que tiene contribuciones del segundo armo´nico del modo B1g (400 cm−1)
y vibraciones de enlaces Ti−O apicales, presenta cambios muy significativos, como un
desplazamiento hacia menores energ´ıas a la vez que su intensidad relativa disminuye
sensiblemente a medida que se incrementa la intensidad del la´ser.
El comportamiento observado en las muestras dopadas con Fe sigue una tendencia
similar en los casos en los que se aplican filtros neutros para reducir la intensidad,
como se puede observar en la Figura 4.17 b). Sin embargo, cuando no se aplican filtros,
el espectro que se obtiene no presenta las caracter´ısticas del espectro Raman de la
fase anatasa del TiO2. En general las contribuciones son muy poco definidas, de gran
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anchura y de baja intensidad. Sin embargo, en el caso de la muestra dopada con un 10 %
cat. de Fe se pueden seguir identificando los modos Eg (150 cm−1) y Eg (198 cm−1)
caracter´ısticos de esta fase del TiO2, mientras que en la muestra dopada con 20 %
cat. de Fe estos modos son pra´cticamente indetectables despue´s de pocos segundos de
exposicio´n. Estas observaciones sugieren que al irradiar con la intensidad ma´xima del
la´ser se esta´n generando cambios en la estructura cristalina de las nanopart´ıculas de
las muestras dopadas con Fe. Este efecto se analizara´ a lo largo de esta seccio´n.
Para analizar en detalle el efecto producido por la irradiacio´n la´ser se ha estudiado la
evolucio´n del modo Eg (150 cm−1), caracter´ıstico de la fase anatasa del TiO2, asociado
a elongaciones sime´tricas de enlaces O−Ti−O en funcio´n de la intensidad del la´ser, del
tipo de dopante y su concentracio´n.
Figura 4.18: Variacio´n del modo Eg (150 cm−1) en el espectro Raman de la fase anatasa del
TiO2 en funcio´n de la intensidad la´ser UV para muestras de nanopart´ıculas de anatasa dopadas
con a) 10 % cat. de Al, y b) 10 % cat. de Fe. Evolucio´n de la FWHM y el centro del modo Eg
(150 cm−1) en funcio´n de la intensidad la´ser para las muestras de nanopart´ıculas de anatasa
dopadas con c) 30 % cat. de Al, y d) 20 % cat. de Fe.
Como se ha dicho anteriormente, a medida que se incrementa la intensidad la´ser,
los modos vibracionales en el espectro Raman tienden a ensancharse a la vez que se
desplazan. Este comportamiento se puede asociar principalmente a efectos te´rmicos in-
ducidos por la irradiacio´n la´ser. En las Figuras 4.18 a) y b) esta´ representada la regio´n
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comprendida entre 125 y 190 cm−1 de los espectros Raman normalizados correspon-
dientes a las muestras Al10 y Fe10. En la Figura 4.18 a) se puede observar que en
la muestra de nanopart´ıculas dopadas con Al la anchura a media altura del modo Eg
aumenta de forma gradual, a la vez que el ma´ximo se desplaza hacia mayores energ´ıas
a medida que se incrementa la intensidad la´ser desde 0,1I0 hasta I0. Por otro lado,
para las nanopart´ıculas dopadas con Fe tanto el incremento de la FWHM como el des-
plazamiento del ma´ximo del modo Eg so´lo se producen hasta una intensidad de 0,5I0,
mantenie´ndose constante para intensidades superiores, como se puede comprobar en la
Figura 4.18 b).
En las Figuras 4.18 c) y d) se muestra la evolucio´n de la FWHM junto con la posicio´n
del ma´ximo del modo Eg (150 cm−1) para las muestras de Al30 y Fe20 respectivamente.
De nuevo, en la muestra dopada con un 30 % cat. de Al se observa un incremento
aproximadamente mono´tono de estos valores a medida que se incrementa la intensidad
la´ser, mientras que en las muestras dopadas con un 20 % cat. de Fe se estabiliza para
intensidades superiores a 0,5I0. Este efecto puede estar relacionado con el proceso ART.
4.6.2.2. Evolucio´n temporal del proceso ART
Con objeto de inducir la ART, las muestras se han irradiado con la ma´xima intensi-
dad del la´ser UV de forma controlada durante distintos tiempos de exposicio´n. Esto nos
permitira´ profundizar en el estudio de la evolucio´n del proceso ART. Despue´s de cada
exposicio´n se han vuelto a adquirir los espectros Raman en la misma zona reduciendo
la intensidad hasta 0,1I0.
En los espectros Raman de la Figura 4.19 a), correspondiente a la muestra TiO2-
np(A) antes y despue´s de irradiar con un la´ser UV durante 5 h, se observa que han
empezado a emerger nuevas contribuciones asociadas a la fase rutilo del TiO2, marcadas
con flechas rojas en torno a 240, 447 y 611 cm−1. Esta modificacio´n del espectro Raman
en la muestra de TiO2-np(A) confirma la transformacio´n progresiva de la fase anatasa
en la fase rutilo mediante la irradiacio´n la´ser. Existen varias formas para cuantificar la
proporcio´n de anatasa/rutilo en las muestras con mezcla de estas fases. Como ejemplo,
Lee et al. [217] calcularon la eficiencia de la transformacio´n comparando las a´reas de
los modos Raman correspondientes a cada fase. Siguiendo un procedimiento similar,
en este trabajo hemos adquirido espectros Raman de referencia a partir de polvo de
nanopart´ıculas de las fases anatasa y rutilo del TiO2 de forma individual, fijando el
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Figura 4.19: a) Espectros Raman UV de muestras de nanopart´ıculas de anatasa pura antes
y despue´s de ser irradiadas de forma continua durante 5 h donde se han marcado con flechas
la posicio´n de los modos Raman asociados a la fase rutilo del TiO2; b) Espectro Raman de
muestras irradiadas 5h comparada con el espectro resultante de la combinacio´n lineal de los
espectros de referencia de las fases anatasa (A) y rutilo (R). Los espectros individuales de cada
fase se encuentran representados en el recuadro de la Figura.
tiempo de exposicio´n para tener una referencia de la eficiencia de la sen˜al Raman de cada
fase, obteniendo como resultado los espectros sin normalizar del recuadro de la Figura
4.19 b). La sen˜al Raman procedente de nanopart´ıculas de anatasa es entre 2 y 3 veces
mayor que la sen˜al de la fase rutilo. Los espectros caracter´ısticos de cada fase se han
combinado linealmente, teniendo en cuenta la diferente respuesta que presentan, hasta
conseguir que reproduzcan el espectro obtenido experimentalmente, como se puede
observar en la Figura 4.19 b). De esta forma se puede obtener una estimacio´n del
porcentaje de cada fase. E´ste me´todo ha sido verificado previamente por medio de
una serie de muestras cuya relacio´n de fases anatasa/rutilo es conocida. De acuerdo
a este procedimiento, se ha estimado una relacio´n de un 40 % rutilo frente a un 60 %
de anatasa en la muestra de TiO2-np(A), despue´s de ser irradiadada con un la´ser UV
durante 5 horas. De esta forma, es posible conseguir fases mixtas de TiO2 con un
contenido espec´ıfico de anatasa/rutilo controlando el tiempo de exposicio´n la´ser.
Del mismo modo se han estudiado los espectros Raman de las muestras dopadas con
Al y Fe irradiadas con un la´ser UV con el fin de analizar la evolucio´n de la transicio´n
de fase en funcio´n de la concentracio´n de dopante y el tiempo de irradiacio´n. En el caso
de las muestras dopadas con Al se observa un comportamiento distinto al observado
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Figura 4.20: a) Espectros Raman de muestras de nanopart´ıculas de anatasa dopada con 30 %
cat. de Al antes y despue´s de ser irradiadas de forma continua durante 5 h con la ma´xima
intensidad la´ser (I0); b) Espectros Raman de muestras de nanopart´ıculas de anatasa dopada
con 10 % cat. de Fe antes y despue´s de ser irradiadas de forma continua durante 60 y 100
minutos, junto con el espectro Raman de nanopart´ıculas de TiO2 (rutilo) de referencia (TiO2-
np(R)). Las flechas indican la posicio´n de los modos caracter´ısticos de la fase anatasa (A) y
rutilo (R).
en las muestras de TiO2-np(A) sin dopar. No se han observado evidencias de ART en
ninguna de las muestras dopadas con Al analizadas (Al10, Al20 y Al30) incluso despue´s
de irradiar la superficie durante ma´s de 5 horas, como se observa en la Figura 4.20 a), lo
que indica que el dopado con Al inhibe la transicio´n de fase. So´lo se observan pequen˜os
desplazamientos de algunos modos vibracionales como el modo B1g + A1g (523 cm−1),
un incremento de la intensidad relativa del modo Eg (640 cm−1) y una leve disminucio´n
de la intensidad relativa del modo en torno a 830 cm−1.
En el caso de las muestras de nanopart´ıculas de anatasa dopadas con Fe, se ha
observado que la transicio´n de fase generada al emplear la ma´xima intensidad la´ser es
mucho ma´s ra´pida que en las muestras de TiO2-np(A). Como se puede observar en la
Figura 4.20 b), correspondiente a muestras de nanopart´ıculas dopadas con un 10 % cat.
de Fe, al cabo de 60 minutos de exposicio´n ya es posible distinguir de forma clara la
forma espectral de la fase rutilo del TiO2, que se caracteriza principalmente por el modo
vibracional de simetr´ıa A1g en 611 cm−1. El espectro caracter´ıstico de nanopart´ıculas
de la fase rutilo del TiO2 se ha incluido en la Figura 4.20 b) como referencia. En la
Figura 4.20 b) se puede observar que a la vez que aumenta la intensidad relativa de
138
4.6 Estudio de la ART en nanopart´ıculas de TiO2 dopadas con Al y Fe
los modos asociados a la fase rutilo, los modos asociados a la fase anatasa disminuyen
dra´sticamente su sen˜al, indicando que la presencia de Fe favorece la transicio´n de fase
por medio de la irradiacio´n la´ser. Empleando el me´todo de cuantificacio´n anteriormente
descrito, en los espectros de la Figura 4.20 b) se ha estimado una proporcio´n de 64 %
de rutilo al irradiar durante 60 minutos. Estos efectos son au´n ma´s pronunciados en
la muestra de Fe10 sometida a 100 minutos de exposicio´n la´ser UV, donde los mo-
dos asociados a la fase anatasa del TiO2 pra´cticamente han desaparecido, habie´ndose
completado la transicio´n de fase en un 82 %.
Figura 4.21: a) Espectros Raman de muestras de nanopart´ıculas de anatasa dopada con 20 %
cat. de Fe antes y despue´s de ser irradiadas con la ma´xima intensidad la´ser (I0) de forma
continua durante 20 segundos junto con el espectro Raman de nanopart´ıculas de rutilo de
referencia; Evolucio´n de la intensidad del modo Eg (150 cm−1) en funcio´n del tiempo de
irradiacio´n de muestras dopadas con: c) 10 % cat. de Fe, y d) 20 % cat. de Fe.
En cuanto a las muestras de nanopart´ıculas dopadas con un 20 % cat. de Fe, podemos
observar un comportamiento similar, aunque la ART sucede de un modo significativa-
mente ma´s ra´pido, como se aprecia en la Figura 4.21 a), donde la transicio´n de fase se
ha completado en un 88 % al cabo de alrededor de 20 segundos de exposicio´n al la´ser.
Para analizar en detalle la cine´tica de la transicio´n de fase se ha estudiado la evolucio´n
del modo vibracional Eg (150 cm−1) a lo largo del tiempo durante el proceso ART. La
intensidad relativa de este modo disminuye progresivamente a lo largo del tiempo a la
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vez que aparecen modos vibracionales en 240, 447, 611 y 827 cm−1. En las Figuras 4.21
b) y c) se muestra co´mo disminuye la intensidad, en escala logar´ıtmica, del ma´ximo
asociado al modo Eg (150 cm−1) de la fase anatasa en funcio´n del tiempo de irradiacio´n
para muestras de nanopart´ıculas dopadas con 10 y 20 % cat. de Fe respectivamente. En
estos casos se ha considerado que la ART se estabiliza cuando el modo Eg (150 cm−1)
alcanza un valor mı´nimo a partir del cual la sensibilidad del sistema es insuficiente
para medir cambios en la intensidad. Siguiendo este criterio la transicio´n de fase para
la muestra dopada con un 10 % cat. de Fe se estabiliza al cabo de aproximadamente
60−90 minutos, mientras que para las muestras dopadas con 20 % cat. de Fe la fa-
se se puede considerar estable a partir en torno a 20 segundos de exposicio´n, ma´s de
dos o´rdenes de magnitud inferior en comparacio´n con las muestras con un 10 % cat.
de Fe. En ambos casos, la ART es considerablemente ma´s ra´pida en comparacio´n con
las muestras de anatasa sin dopar. En la Tabla 4.7 se encuentra la lista de muestras
irradiadas con la ma´xima intensidad del la´ser y el % de rutilo observado tras diferentes
tiempos de irradiacio´n.
Tabla 4.7: Porcentaje estimado de transicio´n a rutilo en muestras de TiO2 (anatasa) puro y
dopado con diferentes concentraciones de Al o Fe, irradiadas a ma´xima intensidad con un la´ser
UV (λ = 325 nm). El % de transicio´n se ha obtenido a partir de la combinacio´n de espectros
de referencia.
Muestra Tiempo de irradiacio´n % Rutilo
TiO2-np(A) 5 horas 60 %
Al10
Al20 5 horas 0 %
Al30
Fe10
60 min. 64 %
100 min. 82 %
Fe20 20 seg. 88 %
4.6.2.3. Estudio PL
Dado que la transicio´n de fase anatasa−rutilo es un proceso irreversible, es posible
estudiar in situ los efectos producidos por la irradiacio´n la´ser en la sen˜al de PL y
correlacionarlo con los cambios en los espectros Raman obtenidos previamente. Para el
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estudio se han analizado las muestras de Fe20 debido a que el tiempo durante el que
se produce la ART (decenas de segundos) es significativamente ma´s ra´pido que Fe10 y
TiO2-np(A), lo que facilita el estudio de la transicio´n de fase.
Figura 4.22: Espectros de PL, medidos a T = 300 K, de nanopart´ıculas de anatasa dopadas con
20 % cat. de Fe antes (Fe20(A)) y despue´s (Fe20(R)) de ser irradiadas durante 120 segundos
con el la´ser UV. Se ha incluido como referencia el espectro de PL de una muestra de polvo de
nanopart´ıculas de la fase rutilo.
En la Figura 4.22 se muestra el espectro de PL correspondiente a las muestras de
nanopart´ıculas de anatasa dopadas con 20 % cat. de Fe antes y despue´s de la irradiacio´n
la´ser UV empleando la ma´xima intensidad I0. Tambie´n se ha incluido el espectro PL
caracter´ıstico de nanopart´ıculas de TiO2 en fase rutilo sin dopar (TiO2-np(R)). En este
caso el tiempo de exposicio´n se ha incrementado hasta los 120 segundos con el objetivo
de asegurar una transicio´n de fase pra´cticamente completa en la muestra de Fe20.
Despue´s de la irradiacio´n la´ser, el espectro de PL de esta muestra, que se analizo´ en la
Figura 4.13 b), presenta cambios principalmente en la regio´n del borde de banda, que
se encuentra desplazado hacia menores energ´ıas como se puede comprobar en la Figura
4.22. Este efecto puede explicarse por el diferente intervalo de energ´ıas prohibidas para
la anatasa (3,2 eV) y el rutilo (3,0 eV) a 300 K, lo que confirma el cambio de fase.
Adema´s, la intensidad relativa de la emisio´n en torno a 1,66 eV, que ha sido atribuida
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a iones Fe3+ en coordinacio´n tetrae´drica, disminuye en la zona irradiada que se ha
transformado en rutilo, como se aprecia en la Figura 4.22. Por otro lado, la emisio´n en
torno a 2,35 eV, asociada con los defectos de ox´ıgeno, aumenta su intensidad relativa
tras la irradiacio´n la´ser. La sen˜al de PL procedente de nanopart´ıculas de la fase rutilo
del TiO2, tambie´n mostrado en la Figura 4.22 como referencia, esta´ dominada por la
emisio´n localizada en 1,5 eV, caracter´ıstica de la fase rutilo, que se asocia a defectos
intersticiales de Ti3+ como se ha estudiado previamente en la Seccio´n 3.2.1 del Cap´ıtulo
3. En las muestras de Fe20 irradiadas no se observan estas contribuciones.
4.6.2.4. Estudio XAS
Figura 4.23: a) Imagen obtenida con microscopio o´ptico de nanopart´ıculas de Fe20 deposita-
das sobre una rejilla TEM de malla cuadrada de 300 µm de lado. El tiempo indicado representa
el tiempo medio empleado en irradiar los aglomerados de nanopart´ıculas de la regio´n corres-
pondiente para su posterior ana´lisis; b) Espectros XAS en modo SXTM de los estados eg del
borde Ti(2p)L3 en funcio´n del tiempo de irradiacio´n la´ser (de 1 a 120 segundos) para muestras
de Fe20.
La alta sensibilidad a las propiedades qu´ımicas y estructura electro´nica que provee
la espectroscop´ıa de absorcio´n de Rayos-X (XAS) ha permitido estudiar los efectos de
la irradiacio´n la´ser producidos de forma local en las muestras dopadas con hierro. Los
experimentos han sido realizados en el laboratorio TwinMic, localizado en las instala-
ciones de radiacio´n sincrotro´n Elettra, sobre muestras de Fe20 previamente irradiadas
durante tiempos controlados. Las muestras analizadas se han depositado previamente
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en rejillas de TEM de malla cuadrada de 300 µm × 300 µm como la que se muestra
en la Figura 4.23 a), donde se pueden observar aglomerados de nanopart´ıculas. Para
los experimentos se seleccionaron aglomerados con dimensiones del orden de ∼100 nm
irradiados con luz la´ser UV durante periodos de tiempo que oscilan entre 1 y 120 segun-
dos en diferentes regiones de la rejilla de TEM, como se observa en la Figura 4.23 a).
Las regiones irradiadas se han localizado por medio de microscop´ıa de transmisio´n de
RX blandos (STXM), empleando un fotodiodo como detector de los RX transmitidos
para generar los espectros XAS [118]. En la Figura 4.23 b) se muestran los espectros
XAS del borde Ti(2p) L3 de regiones irradiadas durante 1, 10, 60 y 120 segundos. En
el Apartado 3.3.2.1 del Cap´ıtulo 3 se analizaron las caracter´ısticas del borde Ti(2p)
L2,3 donde el ma´ximo de absorcio´n asociado a los orbitales eg, localizado en torno a
460 eV, se encuentra separado en dos contribuciones por efecto de las distorsiones de
los octaedros TiO6. Dependiendo de la intensidad relativa entre ambas contribuciones
de los orbitales eg es posible determinar la fase cristalina, ya que la asimetr´ıa que po-
see es caracter´ıstica de cada fase del TiO2 [218]. En particular, el ma´ximo del estado
doblete eg del borde Ti(2p) L3 se encuentra a menor energ´ıa para la fase anatasa del
TiO2, mientras que en el caso de la fase rutilo el ma´ximo del doblete eg se encuentra a
energ´ıas mayores. Las posiciones aproximadas de los ma´ximos caracter´ısticos de ambas
fases se encuentran marcadas en la Figura 4.23 b). Para las muestras de Fe20, podemos
observar que el espectro XAS del doblete eg empieza a transformarse para las regiones
irradiadas durante 10 segundos y continu´a modifica´ndose a medida que se incrementa
el tiempo de irradiacio´n. El doblete eg adquiere la forma esperada para la fase rutilo en
las zonas irradiadas durante 120 segundos, lo que implicar´ıa una transicio´n completa.
4.6.2.5. Estudio TEM
Con el objetivo de conseguir informacio´n adicional relacionada con el orden gene-
rado durante la ART inducida por irradiacio´n la´ser, se han llevado a cabo medidas
de HRTEM en muestras de Fe20 irradiadas. La elaboracio´n de las muestras es simi-
lar a la empleada anteriormente, deposita´ndolas previamente sobre rejillas de TEM e
irradia´ndolas posteriormente con el la´ser UV.
En la Figura 4.24 se muestra una imagen TEM correspondiente a nanopart´ıculas
de Fe20 irradiadas durante 10 segundos con la ma´xima intensidad la´ser. De acuerdo a
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Figura 4.24: a) Imagen TEM de nanocristales de anatasa (A) y rutilo (R) en una muestra
de Fe20 irradiada durante 10 segundos; b) Patro´n FFT donde se han marcado con flechas los
ma´ximos de difraccio´n que corresponden con las fases anatasa (A) y rutilo (R); c) Ampliacio´n
de la zona marcada con l´ınea discontinua en a) donde se observa una macla indicada con
flechas.
los resultados del Apartado 4.6.2.2, irradiando durante este periodo de tiempo la in-
duccio´n de la ART en las muestras Fe20 es parcial. Como resultado, se han identificado
fases mixtas anatasa/rutilo al analizar una regio´n con nanopart´ıculas aglomeradas. La
ima´gen FFT de la Figura 4.24 b) muestra puntos (marcados con flechas) que correspon-
den a la fase rutilo (R) y anatasa (A), y anillos difusos a menores a´ngulos, que sugieren
la presencia de cristales orientados de forma aleatoria en las muestras irradiadas. Ana-
lizando de forma detenida los patrones FFT, es posible identificar las fases anatasa (A)
y rutilo (R) del TiO2 en diferentes regiones de la Figura 4.24 a). De forma ocasional es
posible observar maclas en algunas de las nanopart´ıculas de rutilo, como se observa en
la regio´n marcada con flechas de la Figura 4.24 c) correspondiente a una nanopart´ıcula
de 5 nm. Estos resultados preliminares de TEM pueden confirmar la influencia de la
presencia de maclas durante la ART, como ha sido propuesto por diferentes autores
[219, 220, 221].
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4.6.3. Control local de la transformacio´n de fase
Una vez que la ART se ha estudiado detenidamente en funcio´n del tipo de dopante
(Al o Fe), su concentracio´n y la intensidad de la radiacio´n la´ser UV, se ha podido com-
probar que para nanopart´ıculas de anatasa pura y dopadas con Fe es posible inducir la
transicio´n de fase por medio de la irradiacio´n la´ser UV. Tambie´n se ha comprobado que
la fase rutilo generada mediante la irradiacio´n la´ser permanece estable. En este aparta-
do se genera la transformacio´n de fase de muestras de Fe20 desplazando el la´ser UV de
forma controlada sobre la superficie de una pastilla formada por polvo de nanopart´ıcu-
las compactado. Esto nos va a permitir modificar la fase con control espacial sobre
la superficie irradiada, siguiendo un patro´n de irradiacio´n preestablecido. Adema´s, en
funcio´n del tiempo de irradiacio´n podemos generar la ART total o parcialmente, dando
lugar en este u´ltimo caso a fases mixtas antasa/rutilo. Estos resultados han dado lugar
a una patente (OEPM P201400759 [17]) basada en el control espacial y cuantitativo
de la fase en la superficies de TiO2. De esta forma, se podr´ıan explotar las diferentes
propiedades o´pticas y electro´nicas que poseen las fases anatasa y rutilo del TiO2, lo que
presenta gran intere´s para la fabricacio´n de micro-dispositivos optoelectro´nicos [7, 10].
Figura 4.25: a) Esquema experimental empleado para realizar la transformacio´n y deteccio´n
de la fase local; b) Mapa de fases de la muestra Fe20 alrededor del punto que ha sido irradiado
durante 60 segundos, donde el color verde representa la fase rutilo y el rojo la fase anatasa
asociada a la intensidad de los modos A1g (611 cm−1) y Eg (150 cm−1) de cada fase, respec-
tivamente; Espectros Raman obtenidos en: c) un punto aleatorio de la zona roja (anatasa), y
d) en el centro del punto verde (rutilo).
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En la Figura 4.25 a) esta´ representado esquema experimental para inducir la trans-
formacio´n de fase local sobre las muestras de Fe. En la Figura 4.25 b) se muestra el
mapa de fases de una zona de la muestra de Fe20 irradiada con la ma´xima intensidad
la´ser durante 60 segundos de forma continua, enfocando el la´ser UV en un punto de la
superficie de la muestra de forma esta´tica. Para obtener el mapa de fases se han adqui-
rido espectros Raman empleando una intensidad la´ser reducida (0,1I0), despue´s de la
irradiacio´n la´ser, barriendo la muestra en un a´rea cuadrada de aproximadamente 10µm
×10 µm alrededor del a´rea expuesta al la´ser, en pasos de 0,25 µm en las direcciones X
e Y. En los resultados del mapeado (Figura 4.25 b)) se observa que la transformacio´n
de fase se ha conseguido de forma local solamente en el punto irradiado, mientras que
la zona de alrededor se mantiene la fase inicial anatasa. Para formar el mapa de fases
de la Figura 4.25 b) se ha empleado como ma´ximo identificativo de cada fase el modo
Eg (150 cm−1) para la fase anatasa y el modo A1g (611 cm−1) para la fase rutilo, como
se muestran en los espectros obtenidos a partir del mapa de fases en las Figuras 4.25
c) y d), respectivamente. Se realizo´ el mismo proceso en diferentes a´reas de la muestra
de Fe20 obteniendo resultados similares, donde la resolucio´n espacial de transicio´n de
fase local es de aproximadamente ∼1 µm, como se aprecia en la Figura 4.25 b), incluso
teniendo en cuenta que el spot del la´ser llega a superar los ∼2 µm de dia´metro. Esto se
puede deber a que la intensidad del la´ser tiene un perfil de tipo Gaussiano, haciendo
ma´s efectiva la ART en el centro de la regio´n enfocada.
Bajo estas condiciones, el sistema empleado puede modificar de forma controlada
la fase local en la superficie de las muestras, barriendo la superficie en a´reas con for-
mas o patrones predefinidos de mayor complejidad y resolucio´n microme´trica. Adema´s,
como hemos visto previamente, la relacio´n anatasa/rutilo se puede controlar variando
el tiempo de la irradiacio´n la´ser, de modo que genere la ART total o parcialmente.
En la Figura 4.26 a) se muestra un patro´n predisen˜ado con forma de “T”. El patro´n
se genera desplazando el porta-muestras en pasos de 0,25 µm en las dos direcciones X e
Y, irradiando con el la´ser dentro del a´rea poligonal predisen˜ada empleando la ma´xima
intensidad la´ser (I0) durante 120 segundo en cada punto del patro´n, como se muestra
en el esquema de la Figura 4.26 b). Posteriormente se ha barrido en torno al a´rea
impresa de 15×20 (µm)2 para obtener el mapa de fases de la Figura 4.26 c) utilizando
una intensidad la´ser reducida (0,1I0), donde a partir de los espectros caracter´ısticos de
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Figura 4.26: a) Patro´n predisen˜ado con forma de “T ”; b) Esquema del sistema de barrido
para la micro-impresio´n la´ser del patro´n disen˜ado; c) Mapa de fases del patro´n impreso en la
superficie de la muestra de Fe20.
cada fase (Figuras 4.25 c) y d)) la fase rutilo generada mediante la irradiacio´n (en color
verde) presenta la forma esperada segu´n el patro´n predisen˜ado.
Siguiendo un procedimiento similar se ha disen˜ado un patro´n con el motivo “ART”
como se muestra en la Figura 4.27 a). En la Figura 4.27 b) se muestra el mapa de fases
adquirido a partir de los modos Eg (150 cm−1) y A1g (611 cm−1) identificativos de la fase
anatasa (rojo) y rutilo (verde), respectivamente. En la Figura 4.27 c) se muestra una
imagen correspondiente al ratio entre los modos A1g (611 cm−1)/Eg (150 cm−1) con el
objetivo de identificar con mayor contraste las regiones que han transitado a rutilo. En
general se puede comprobar que el patro´n “ART” se ha conseguido imprimir de forma
satisfactoria. En algunas regiones, como en el caso de la letra “R”, la transformacio´n
de fase parece que no se ha completado. La razo´n puede ser porque en esta regio´n la
superficie de la pastilla de Fe20 presenta cierta rugosidad, lo que provoca que el haz
la´ser no se encuentre perfectamente enfocado durante todo el proceso de impresio´n. Por
lo tanto, es importante tener una muestra poco rugosa para conseguir patrones bien
definidos, as´ı como un sistema o´ptico con un spot la´ser de menor dimensio´n que podr´ıa
mejorar la resolucio´n y precisio´n de la impresio´n la´ser.
Adema´s del la´ser UV (λ = 325 nm), tambie´n se ha empleado un la´ser VIS (λ = 633
nm) para comprobar si se puede generar la transicio´n de fase. Los primeros resultados
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Figura 4.27: a) Patro´n predisen˜ado con forma de “ART ” irradiado sobre una muestra de Fe20;
b) Mapa de fases utilizando la intensidad los modos caracter´ısticos A1g (611 cm−1) y Eg (150
cm−1) de las fases rutilo y la anatasa del TiO2, respectivamente; c) Imagen Raman obtenida
a partir de la relacio´n de los modos A1g(611 cm−1)/Eg(150 cm−1).
indican que la transicio´n de fase tambie´n se puede inducir usando un la´ser VIS, aun-
que se han observado algunas diferencias en el proceso. El uso de cada la´ser implica
diferentes para´metros, como una diferente profundidad de penetracio´n, de alrededor
de 200 nm para el la´ser UV y ma´s de 1 µm para el la´ser VIS, resolucio´n espacial del
sistema o´ptico, adema´s de una diferente cine´tica en la transicio´n ART. Empleando el
la´ser VIS tambie´n deber´ıa ser posible modificar la fase local de forma masiva (a ma-
yor profundidad) dependiendo del tipo de funcionalizacio´n deseada. De esta forma, un
control apropiado de la fase del TiO2 en superficie, como el descrito en este Cap´ıtulo,
puede ayudar y facilitar el disen˜o de micro-dispositivos basados en TiO2.
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4.7. Discusio´n del estudio de la ART
Existen diversos factores que afectan a la estabilidad de la fase antasa. El taman˜o de
grano, la morfolog´ıa o relacio´n de aspecto, atmo´sfera (durante o despue´s del crecimien-
to) o porosidad, son algunos de los factores ma´s determinantes [7]. En la literatura se
pueden encontrar diversos trabajos en los que se ha observado que la temperatura a la
que comienza la ART se encuentra alrededor de 550 ◦C para nanopart´ıculas [222, 223].
Sin embargo, a pesar de que la transformacio´n de fase usualmente se da en un rango
de temperaturas en torno a 600−700 ◦C [7], se conoce que existe un taman˜o cr´ıtico
(∼ 10 nm) a partir del cual la fase anatasa es termodina´micamente ma´s estable que
la fase rutilo [52, 53]. En la literatura se pueden encontrar estrategias para estabilizar
la fase anatasa basadas en las modificaciones superficiales. En 2004 Barnard et al. [54]
descubrieron, mediante ca´lculos DFT, que la presencia de hidro´geno en la superficie de
TiO2 (anatasa) puede incrementar su estabilidad te´rmica. Posteriormente, Etacheri et
al. [224] consiguieron estabilizar la fase anatasa hasta llegar a los 900 ◦C modificando
la superficie de TiO2 (anatasa) con H2O2, lo que provoca un incremento en la fuerza de
los enlaces Ti−O−Ti superficiales. En nuestro caso, hemos observado que la anatasa se
puede estabilizar a mayores temperaturas (800 ◦C) para muestras de nanopart´ıculas.
Sin embargo, un me´todo ma´s selectivo para controlar la fase es mediante la incorpora-
cio´n de dopantes meta´licos. Los dopantes pueden favorecer o inhibir la ART en funcio´n
del sitio que ocupen dentro de la red y los defectos estructurales generados. En ocasiones
los dopantes pueden reducir la movilidad de los a´tomos de la red impidiendo los des-
plazamientos necesarios para la formacio´n de la fase rutilo, y en otras pueden favorecer
la transformacio´n en rutilo debido a una relajacio´n de los enlaces Ti−O o favoreciendo
la nucleacio´n tras la segregacio´n de o´xidos asociados a los dopantes [7, 195].
En nuestro caso, los ana´lisis Raman UV indican variaciones de orden en la superficie
de las nanopart´ıculas en funcio´n del dopante. El comportamiento observado en el modo
de 850 cm−1 sugiere que la presencia de Al fortalece, y Fe debilita, los enlaces Ti−O
apicales, lo que puede estar relacionado con la inhibicio´n, o promocio´n, de la ART
observada. Adema´s, los resultados de XPS confirman el mayor contenido de Ti3+ en la
superficie de las nanopart´ıculas dopadas con Al en comparacio´n con las dopadas con
Fe. Esta inhibicio´n de la ART observada en las muestras dopadas con Al, iniciando
la transformacio´n a 920 ◦C, sugieren una mayor estabilidad de defectos superficiales
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[216]. Los intersticiales de Ti3+ generalmente favorecen la estabilidad de la fase anatasa
limitando desplazamientos ato´micos en la red [7], lo que tambie´n podr´ıa justificar que
la ART comience a 800 ◦C en las muestras sin dopar, puesto que tambie´n han mostrado
una gran concentracio´n de Ti3+. La superior estabilidad de las muestras dopadas con Al
tambie´n podr´ıa deberse a defectos intersticiales de Al3+. Pese a que el Al normalmente
se incorpora en la red cristalina del TiO2 mediante la sustitucio´n catio´nica de iones
Ti4+ por iones Al3+ [128, 225], varios autores [205, 212] han observado que los iones
de Al3+ tambie´n pueden ocupar posiciones intersticiales entre unidades octae´dricas
TiO6 en TiO2, sobre todo con altas concentraciones de dopante. . Sin embargo, se
ha observado una leve reduccio´n de la temperatura de inicio la ART a medida que
se aumenta el contenido del dopante. Pese a que en los patrones de XRD obtenidos
durante la induccio´n te´rmica de la ART no se han observado o´xidos o fases secundarias
asociadas a los dopantes, esto podr´ıa deberse a la precipitacio´n del exceso de dopantes
(Al o Fe) facilitando as´ı la transicio´n de fase [195].
El estudio Raman realizado en funcio´n de la intensidad de irradiacio´n la´ser UV
muestran la gran sensibilidad de los modos vibracionales a la intensidad la´ser incre-
mentando su anchura y desplazando su posicio´n. El modo Eg (150 cm−1) es el modo
vibracional ma´s sensible a los efectos te´rmicos generados desplaza´ndose hacia mayores
energ´ıas a medida que aumenta la intensidad del la´ser [203]. Sin embargo, el comporta-
miento observado entre las muestras dopadas con Al y dopadas con Fe es diferente. Las
muestras dopadas con Fe sometidas a la ma´xima intensidad (I0) y a 50 % de la intensi-
dad total (0,5I0) no modifican la anchura ni la posicio´n del modo Eg (150 cm−1). Este
efecto puede indicar que para intensidades superiores a 0,5I0 no se esta´ incrementando
la temperatura local de la muestra [203]. En este caso, la energ´ıa transferida por medio
de la irradiacio´n la´ser podr´ıa estar siendo empleada en otros procesos f´ısicos, probable-
mente asociados con la rotura de enlaces y desplazamientos de a´tomos involucrados en
la transformacio´n reconstructiva ART, donde se requiere que 7 de los 24 enlaces Ti−O
por celda unidad de la fase anatasa se rompan a la vez que se desplacen los a´tomos
de Ti y O en la red para formar la fase rutilo del TiO2 [226]. Posteriormente se ha
comprobado que la fase local en la superficie de la pastilla se ha transformado en rutilo
en un 88 % tras irradiar durante un periodo continuo de 20 segundos en las muestras
dopadas Fe20, un 82 % al cabo de 10 minutos en Fe10 y so´lo un 60 % en las muestras
sin dopar tras 5 horas de exposicio´n continuada. De esta forma, el Fe reduce el tiempo
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de transicio´n hasta en 3 o´rdenes de magnitud, en el caso de las muestras dopadas con
un 20 % cat. de Fe. Los espectros Raman de las muestras dopadas con Al no mostraban
signos de una transformacio´n de fase salvo.
Sin embargo, de acuerdo a los resultados de XAS, la cine´tica del proceso ART parece
ser ligeramente ma´s lenta que la descrita por medio de la espectroscop´ıa Raman. Esto
podr´ıa deberse a la diferente sensibilidad en profundidad asociada a cada te´cnica, siendo
la espectoscop´ıa Raman UV mucho ma´s sensible a la superficie que la espectroscop´ıa
XAS obtenida por SXTM. Esto podr´ıa indicar que, en el caso de las muestras Fe20,
la transformacio´n de fase se inicia en la superficie de las nanopart´ıculas. Sin embargo,
hay que te en cuenta que durante la ART inducida mediante la´ser se ha realizado en
aglomerados de nanopart´ıculas aislados para poder realizar las medidas XAS. Mientras
que para las medidas Raman las nanopart´ıculas se encuentran compactadas en forma
de pastillas, lo que podr´ıa influir tambie´n en la cine´tica de la transformacio´n de fase.
Tras inducir la ART mediante irradiacio´n la´ser UV, se observo´ una disminucio´n
de la intensidad relativa de las emisiones asociadas a Fe3+ (1,66 eV) en el espectro
de PL de las muestras Fe20. En los espectros de luminiscencia no se observaron las
emisiones del IR caracter´ısticas de intersticiales de Ti3+ en rutilo (1,5 eV), pese a que
las emisiones asociadas a las VO de la fase rutilo, en torno a 2,4 eV, incrementan su
intensidad relativa. En la literatura se pueden encontrar estudios donde se ha observado
la reduccio´n de Fe3+ en Fe2+ bajo radiacio´n UV mediante un proceso de excitacio´n de
electrones de valencia hacia orbitales 3d vac´ıos en Fe3+ [38, 227]. Zhang et al. [199]
observaron que la emisio´n de 1,66 eV en TiO2 se reduce dra´sticamente en presencia de
io´nes de Fe2+. Por lo tanto, la disminucio´n de la intensidad relativa de la emisio´n de
1,66 eV en el espectro de PL observado en la regio´n sometida a la irradiacio´n la´ser puede
ser debido una reduccio´n de iones Fe3+ en Fe2+ durante el proceso ART, favoreciendo
a su vez la formacio´n de VO. Como se ha mencionado previamente, la presencia de Fe
acelera significativamente la ART generada mediante irradiacio´n la´ser. La creacio´n de
VO a trave´s de la reduccio´n de iones Fe3+ en Fe2+ por medio de la irradiacio´n, o la
interaccio´n de iones Fe3+ con Ti3+, tambie´n ha sido observado por diferente autores
[38, 228, 229]. Por lo tanto, el ratio Fe3+/Fe2+, el contenido de Ti3+ y VO son variables
a tener en cuenta durante el estudio de la ART.
Algunos autores justifican esta promocio´n del proceso ART en presencia de Fe debi-
do a un incremento de los efectos te´rmicos foto-inducidos por la formacio´n de bandas de
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defectos dentro del intervalo de energ´ıas prohibidas del TiO2, lo que podr´ıa incrementar
la absorcio´n o´ptica durante la irradiacio´n de las nanopart´ıculas de anatasa dopadas con
Fe [133, 199, 217]. Lee et al. [217] sugieren que la energ´ıa de activacio´n requerida para
la transformacio´n de fase anatasa-rutilo es menor en las muestras dopadas con Fe de-
bido a formacio´n de niveles de defectos asociados al dopado con Fe, lo que incrementa
el calentamiento te´rmico bajo irradiacio´n la´ser. De acuerdo con nuestros resultados,
la presencia de Fe promueve la transicio´n de fase del TiO2, pero no se han observado
evidencias de un incremento del calentamiento te´rmico en los espectros Raman UV
obtenidos durante la ART. Ricci et al. [230] proponen un mecanismo de transforma-
cio´n de fase controlada por irradiacio´n la´ser, donde la ART se produce por diversos
mecanismos de absorcio´n y desorcio´n de ox´ıgeno en la superficie del TiO2 (anatasa).
En ese caso la ART es activada te´rmicamente mientras que la irradiacio´n la´ser so´lo es
necesaria para generar los primeros nu´cleos de rutilo. Varios autores [62, 219, 220, 231]
sugieren que los nu´cleos de rutilo se originan a partir de elementos estructurales si-
milares a esta fase cristalina a lo largo de planos de macla {112} en anatasa, o bien
por formaciones desordenadas que den lugar a esta condicio´n de orientacio´n cristalina
entre part´ıculas, facilitando el crecimiento de la estructura rutilo del TiO2, de forma
similar a los resultados obtenidos en el presente trabajo mediante TEM. Zhou et al.
[221] proponen que la mitad de los octaedros TiO6 adyacentes a los planos {112} de
los cristales de anatasa, se desplazan a lo largo de las direcciones <110> para formar
cadenas lineales de octaedros como los que se pueden encontrar en la fase rutilo, en
lugar de cadenas en forma de zig-zag caracter´ısticas de la fase anatasa. De esta forma,
los nu´cleos de rutilo ma´s estables crecen a lo largo de facetas con orientacio´n {101}.
Xia et al. [231] estudiaron mediante espectroscop´ıa Raman y simulaciones DFT el
mecanismo de disipacio´n de energ´ıa en nano-compuestos de TiO2 donde observaron
direcciones preferentes para la disipacio´n del calor a trave´s de la fase anatasa del TiO2.
Tambie´n observaron que durante la ART, la fase rutilo esta´ presente principalmente
en las regiones internas entre nanopart´ıculas aglomeradas de anatasa, por lo que las
orientaciones cristalina en la intercara anatasa/rutilo tambie´n puede tener un papel
importante durante la ART. En nuestro caso, la fase rutilo obtenida por irradiacio´n la´ser
ha sido detectada por medio de espectroscop´ıa Raman, XAS y PL, que poseen diferentes
rangos de penetracio´n. Combinando los resultados de Raman y XAS se puede deducir
que la formacio´n inicial de rutilo se produce en la superficie de las nanopart´ıculas y
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no en el interior. La superficie de las nanopart´ıculas de anatasa ha demostrado ser
una pieza clave en el proceso ART, razo´n por la cual es posible bloquear la ART por
medio de la pasivacio´n superficial, como se ha reportado por algunos autores [230]. En
nuestro caso, los resultados obtenidos mediante espectroscop´ıa Raman UV muestran la
influencia del Al o Fe en las vibraciones asociadas a enlaces Ti−O terminales o apicales,
lo que se puede relacionar con la inhibicio´n o promocio´n de la ART, respectivamente,
observada mediante la irradiacio´n la´ser.
Las te´cnicas de impresio´n la´ser sin ma´scara o litograf´ıa la´ser son comu´nmente em-
pleadas en el disen˜o de las ma´scaras para litograf´ıa convencional y sobre todo, para el
disen˜o de dispositivos complejos como pueden ser los circuitos integrados [232]. En au-
sencia de ma´scaras, adema´s de reducirse los costes de fabricacio´n, se agiliza el disen˜o de
patrones. En estos me´todos normalmente se emplean resinas polime´ricas fotosensibles
(fotorresinas) que modifican su estructura al ser expuestas a radiacio´n la´ser. Es este
aspecto, no existen muchos estudios basados en la modificacio´n espacial de la fase de
o´xidos semiconductores mediante irradiacio´n la´ser. Enachi et al. [233] estudiaron el a´rea
transformada mediante irradiacio´n la´ser con resolucio´n espacial mediante te´cnicas de
CL y Raman, obteniendo una “resolucio´n” de aproximadamente 50 µm. En sus trabajos
argumentan que a partir de este me´todo de impresio´n la´ser se podr´ıan disen˜ar circuitos
basados en TiO2 complejos, aunque no aportan un ejemplo de patro´n impreso. Ming
et al. [234] emplean radiacio´n la´ser para sinterizar TiO2 generando la transformacio´n
de fase local sin dan˜ar la morfolog´ıa de las muestras. Observan diferentes propiedades
optoelectro´nicas en la regio´n irradiada, con mayor proporcio´n de fase rutilo que en las
regiones no irradiadas, como por ejemplo una reduccio´n de la resistencia de transporte
de carga o un mayor tiempo de recombinacio´n de portadores. En nuestro caso hemos
demostrado la posibilidad de modificar la fase con una resolucio´n de aproximadamente
1 µm. Esto nos ha permitido disen˜ar patrones complejos sobre la superficie del TiO2
sin necesidad de emplear ma´scaras adicionales. De esta forma se podr´ıan disen˜ar dispo-
sitivos ma´s complejos partiendo de una u´nica fase. Adema´s, el estudio realizado sobre
la evolucio´n temporal de la transicio´n podr´ıa permitir controlar el porcentaje de fase
generado con el fin de obtener, por ejemplo, un relacio´n anatasa/rutilo o´ptima para
aplicaciones fotocatal´ıticas y optoelectro´nicas donde la mezcla de fases tenga ventaja
sobre las fases individuales [10].
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4.8. Conclusiones
En este cap´ıtulo se han estudiado nanopart´ıculas de TiO2 monofa´sicas con fase
anatasa y dopadas con Al y Fe sintetizadas por el me´todo “Liquid Mix” donde se
ha conseguido una alta homogeneidad en la fase, morfolog´ıa y dimensiones de las np,
alcanzando concentraciones de hasta un 20 % cat. de Fe y 30 % cat. Al. Las dimensiones
de las part´ıculas se encuentran generalmente en un rango de 4−10 nm.
Mediante la espectroscop´ıa Raman se han observado efectos de desorden carac-
ter´ısticos de part´ıculas de baja dimensionalidad. La disminucio´n de la intensidad re-
lativa del modo en 851 cm−1, asociado a enlaces Ti−O apicales, puede ser indicativo
de una relajacio´n de los enlaces en superficie. De esta forma, se ha comprobado que
en las nanopart´ıculas sin dopar y dopadas con Al este modo se mantiene sin variar
significativamente su posicio´n e intensidad relativa, mientras que en Fe su intensidad
relativa decae significativamente a medida que se incrementa el contenido en Fe.
La sen˜al de PL de la muestra de TiO2 puro en fase anatasa esta´ compuesta por
una banda ancha con un ma´ximo en torno a 2,35 eV y una banda en 3 eV, asociadas
a vacantes de ox´ıgeno y excitones auto-atrapados en unidades octae´dricas TiO6, res-
pectivamente. A diferencia de la fase rutilo, en la fase anatasa no se observa la banda
del IR (1,52 eV). Los espectros de PL de las muestras dopadas con Al no muestran
diferencias significativas respecto de las muestras sin dopar. En la sen˜al de PL de las
muestras dopadas con Fe se observa una reduccio´n importante de la emisio´n total, en
comparacio´n con las muestras sin dopar y un incremento de la intensidad relativa de
emisiones en torno a 2,1 − 2,2 eV. Mediante la deconvolucio´n de los espectros se han
detectado emisiones asociadas a iones Fe3+ (1,66 eV) en coordinacio´n tetrae´drica. Su
intensidad relativa es mayor en las muestras con mayor concentracio´n de Fe.
Se conseguido inducir la ART empleando un me´todo te´rmico y mediante irradiacio´n
la´ser. En ambos casos se han observado variaciones en el inicio de la ART en funcio´n
del dopante y su concentracio´n.
Mediante XPS se han observado importantes diferencias en el contenido de Ti3+
superficial entre las muestras sin dopar y dopadas con Al y Fe. Las muestras sin dopar
tienen una relacio´n Ti3+/Ti4+ de 0,2, en las dopadas con Al es 0,4 y en las dopadas
con Fe es de 0,025. El alto contenido de defectos Ti3+ podr´ıa estar relacionado con las
variaciones de la temperatura a la que inicial la ART en el caso de las np sin dopar,
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siendo de 800 ◦C, valor superior al que se conoce en la literatura de 600−700 ◦C. En
las muestras dopadas con Al, adema´s del alto contenido de Ti3+, podr´ıan existir iones
de Al3+ intersticiales que incrementen la temperatura de la ART hasta superar los
920 ◦C. Por otro lado, el bajo contenido de Ti3+ unido a la formacio´n de VO en las
muestras dopadas con Fe reducen la temperatura de la ART hasta los 600 ◦C. De esta
forma los defectos intersticiales entre unidades octe´dricas impiden los desplazamientos
ato´micos necesarios para la ART mientras que las VO, adema´s de relajar los enlaces
Ti−O, facilitan los desplazamientos ato´micos. Estos resultados han dado lugar a la
presentacio´n de una patente (OEPM P201400722 [18]) centrada en la s´ıntesis de TiO2
dopado con Al o Fe con control cuantitativo de fase.
La ART se ha podido inducir mediante irradiacio´n la´ser, observa´ndose una reduc-
cio´n del tiempo de transicio´n de hasta 3 o´rdenes de magnitud al dopar con Fe, en
comparacio´n con nanopart´ıculas de anatasa sin dopar. Los resultados de PL tras la
irradiacio´n la´ser muestran una reduccio´n de la banda de luminiscencia asociada a Fe3+
(1,66 eV) que podr´ıa deberse a una reduccio´n de Fe3+ en Fe2+ durante la la irradia-
cio´n la´ser. Esto podr´ıa generar deficiencia de ox´ıgeno favoreciendo a su vez a la ART.
Comparando los resultados de espectroscop´ıa Raman y XAS se ha determinado que la
nucleacio´n de rutilo se inicia principalmente en la superficie de las nanopart´ıculas. La
presencia de maclas observadas mediante TEM en muestras donde la transformacio´n de
fase generada es parcial pone de manifiesto la importancia de las maclas en la formacio´n
de la fase rutilo. La ra´pida transformacio´n de fase observada en las muestras dopadas
con un 20 % cat. de Fe (∼20 s) nos ha permitido desarrollar una te´cnica de estampado
con la´ser (Patente OEPM P201400759 [17]) para el disen˜o de patrones transformando
la fase del TiO2 de forma local sin dan˜ar la superficie de la muestra y sin la necesidad
de ma´scaras o tratamientos te´rmicos adicionales y con la posibilidad de inducir una
transformacio´n de fase parcial.
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5 Crecimiento de Micro- yNanoestructurasAlargadas de TiO2
La morfolog´ıa de las nano y microestructuras de TiO2, al igual que sus dimensiones,
son factores muy importantes para determinadas aplicaciones. El uso de materiales en
forma de hilos, varillas o tubos permite aprovechar sus propiedades ele´ctricas, magne´ti-
cas, o´pticas, te´rmicas o meca´nicas gracias a la capacidad que ofrecen para poder ser
integradas con facilidad en micro-dispositivos electro´nicos, enriqueciendo el nu´mero de
aplicaciones de los materiales semiconductores como el TiO2 [1, 26]. Las estructuras
alargadas de reducida dimensionalidad permiten aprovechar algunas propiedades f´ısicas
que no se observan en el material masivo, como una gran tolerancia a deformaciones
meca´nicas o la aparicio´n de efectos de taman˜o o confinamiento cua´ntico cuando las
dimensiones en la direccio´n radial son muy reducidas, por citar algunos ejemplos [1].
Adema´s, la gran relacio´n superficie/volumen que exhiben los sistemas 1-dimensionales
mejora la respuesta del material en un gran nu´mero de aplicaciones como fotocata´lisis
[28], produccio´n de energ´ıa [22], o sensado de gases [26].
La primera parte de este Cap´ıtulo va a estar centrado en el estudio del crecimiento
de micro- y nanoestructuras alargadas de TiO2 (rutilo) empleando el me´todo VS a
partir de diferentes precursores, como Ti meta´lico, TiN y TiO2-np. Como se ha visto
en los Cap´ıtulos 3 y 4, la adicio´n de dopantes da lugar a importantes modificaciones en
la estructura electro´nica, propiedades o´pticas y estabilidad de la fase cristalina, donde
el Cr es uno de los dopantes que generan ma´s distorsiones en la estructura cristalina y
enriquece las emisiones de CL en el rango VIS ampliando as´ı la funcionalidad del TiO2.
De esta forma, la segunda parte del Cap´ıtulo esta´ dedicada al estudio del crecimiento de
estructuras alargadas de TiO2 dopado con Cr crecido a partir de diferentes precursores
mediante tratamientos te´rmicos VS.
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La caracterizacio´n morfolo´gica y estructural, y la composicio´n qu´ımica ha sido ana-
lizada mediante XRD, microscop´ıa SEM y espectroscop´ıa EDS, mientras que te´cnicas
de espectroscop´ıa Raman, CL y PL han sido empleadas para el estudio de las propie-
dades estructurales y o´pticas de forma local. La distribucio´n de dopantes, en el caso
de las muestras dopadas con Cr, ha sido analizada mediante mapas de distribucio´n de
EDS y la caracterizacio´n cristalogra´fica se ha completado mediante la combinacio´n de
te´cnicas de EBSD y espectroscop´ıa Raman polarizada. Un ana´lisis ma´s profundo de los
efectos de la incorporacio´n del Cr, as´ı como la modificacio´n de las propiedades o´pticas
y electro´nicas del TiO2 se desarrolla con detalle en el Cap´ıtulo 6.
5.1. Estructuras de TiO2 puro
Para la fabricacio´n de las muestras de TiO2 puro se ha empleado como material
precursor polvo de Ti meta´lico, polvo de TiN o polvo de TiO2-np(R) compactado en
forma de discos de 7 mm de dia´metro y aproximadamente 1 mm de espesor. Para
optimizar el crecimiento de estructuras de TiO2 puro a partir de Ti o TiN, se han
realizado tratamientos te´rmicos VS a temperaturas comprendidas entre 750 y 950 ◦C
en un horno tubular bajo un flujo continuo de Ar. El rango de temperaturas se ha
elegido con el objetivo de conseguir micro- y nanoestructuras de TiO2 en fase rutilo, ya
que temperaturas superiores a 750 ◦C nos asegura, en principio, una transicio´n de fase
anatasa-rutilo completa. Por otro lado, el l´ımite de temperatura del horno empleado es
de 950 ◦C. En todos los casos analizados, la temperatura se ha incrementado empleando
una “rampa” de tipo lineal hasta alcanzar la temperatura deseada, para despue´s man-
tenerla constante durante un periodo de tiempo (o duracio´n del tratamiento) que var´ıa
entre 1 y 12 horas. La duracio´n de la “rampa” depende del tipo de precursor empleado,
siendo de 180 minutos para las muestras crecidas a partir de Ti, y 90 minutos para las
muestras crecidas a partir de TiN. En la Tabla 5.1 se encuentran los para´metros o´pti-
mos encontrados para la obtencio´n de micro y nanoestructuras de TiO2 puro. Para las
muestras crecidas a partir de polvo de Ti meta´lico se ha empleado una u´nica etapa de
temperatura mientras que para las muestras crecidas a partir de TiN se han empleado
dos etapas de temperatura, con un tiempo de “rampa” de 60 minutos entre etapas. En
estudios previos [75] se comprobo´ que empleando dos etapas de temperatura mejora
la eficacia de los tratamientos te´rmicos VS de las muestras crecidas a partir de TiN.
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Para completar el estudio tambie´n se realizaron tratamientos te´rmicos VS empleando
TiO2-np como precursor, con el objetivo de optimizar los para´metros empleados por
Maestre [41] para el crecimiento de estructuras alargadas de TiO2 donde se utilizo´ polvo
comercial de TiO2 como material precursor, empleando tratamiento te´rmicos a 1500
◦C durante 30 h. Sin embargo, con los tratamientos te´rmicos realizados a 1300 ◦C du-
rante 10 h no se observaron mejoras respecto de los tratamientos previos, obteniendo
principalmente granos sinterizados, por lo que no se continuo´ con esta l´ınea de inves-
tigacio´n. El flujo de Ar empleado tambie´n depende del tipo de precursor, siendo los
valores mostrados en la Tabla 5.1 los valores o´ptimos encontrados para el crecimiento
de micro- y nano estructuras. Para ma´s detalles sobre el me´todo de fabricacio´n VS se
puede acudir al Cap´ıtulo 2.
Tabla 5.1: Lista de precursores empleados y sus correspondientes ciclos te´rmicos para la ob-
tencio´n de TiO2 puro.
Tratamiento Ti TiN TiO2-np(R)
T1 (◦C) 850− 900 300 1300
t1 (h) 1, 8, 12 3 10
T2 (◦C) − 800−900 −
t2 (h) − 8 −
Flujo Ar (l/min) 1,6 0,8 1,6
5.1.1. Caracterizacio´n morfolo´gica y estructural
A continuacio´n se describen las variaciones en la morfolog´ıa de las estructuras cre-
cidas en funcio´n del tipo de precursor y el tratamiento te´rmico. En primer lugar se
ha analizado la estructura cristalina mediante los difractogramas XRD obtenidos sobre
la superficie de las muestras en las que se consiguio´ crecer estructuras alargadas me-
diante tratamientos te´rmicos VS. En la Figura 5.1 se muestran los patrones de XRD
representativos correspondientes a algunas de las muestras crecidas a partir de TiN y
Ti meta´lico donde se puede observar que, en ambos casos, los ma´ximos de difraccio´n
dominantes corresponden a la fase rutilo del TiO2 (JCPDS No. 01-073-1765). En la
Figura 5.1 a) se muestras los patrones XRD de muestras de TiN sometidas a trata-
mientos te´rmicos de 800 y 850 ◦C durante 8 h. La formacio´n de TiO2 sobre la superficie
de TiN (de color marro´n-negro) se identifica como una capa de color blanco que en
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Figura 5.1: Difractogramas de XRD obtenidos sobre la superficie de las pastillas de a) TiN, y
b) Ti meta´lico despue´s de ser sometidas a tratamientos te´rmicos VS.
los tratamientos ma´s largos puede adquirir un tono amarillo. A partir de los patrones
XRD se observa que no se ha completado la oxidacio´n en toda la muestra, puesto que
au´n se observan ma´ximos de difraccio´n que se ajustan a la presencia de la estructura
cu´bica del TiN (JCPDS No. 01-087-0633) sobre todo en las muestras tratadas a menor
temperatura. En la muestra sometida a 850 ◦C los ma´ximos asociados al TiN, marcados
con cuadrados azules en la Figura 5.1 a), reducen su intensidad relativa a la vez que se
incrementan los ma´ximos asociados a la fase rutilo del TiO2. En las muestras crecidas
a partir de Ti mediante tratamientos mucho ma´s cortos (1 h) (Figura 5.1 b)) no se
observan ma´ximos de difraccio´n que se puedan identificar con restos de Ti meta´lico lo
que sugiere una ra´pida y completa oxidacio´n de la superficie. Por esta razo´n, la du-
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racio´n de los tratamientos de Ti donde se han observado ma´s variedad y densidad de
estructuras es de entre 1−2 horas de duracio´n. Empleando ambos tipos de precursor se
observa que el ma´ximo de difraccio´n dominante es el correspondiente a los plano (110)
del TiO2 (rutilo), en torno a 27,5◦.
A partir de los espectros de EDS representados en la Figura 5.2 se observa que,
independientemente del tipo de precursor, las muestras tratadas esta´n compuestas ma-
yormente por Ti y O, como se espera desde un principio, no habie´ndose identificado
restos de impurezas. En la Figura 5.2 a) se han representado los espectros de EDS
normalizados de una pastilla de TiN antes y despue´s de ser sometida al tratamiento
te´rmico, donde se observa un incremento en la intensidad relativa de la sen˜al asociada
al ox´ıgeno en la muestra tratada, a la vez que la intensidad relativa del N desciende.
Por otro lado, en la Figura 5.2 b) se observa que las muestras de Ti sometidas a 900
◦C tienen mayor sen˜al de O que las sometidas a 850 ◦C.
Figura 5.2: Espectros de EDS obtenidos sobre la superficie de las pastillas de a) TiN, y b) Ti
meta´lico despue´s de ser sometidas a tratamientos te´rmicos VS.
A continuacio´n se van a mostrar los resultados ma´s relevantes de la caracterizacio´n
morfolo´gica realizada mediante la microscop´ıa SEM. Para mayor claridad, los resultados
se han dividido por el tipo de precursor empleado, empezando por las muestras crecidas
a partir de polvo de Ti meta´lico seguido de las muestras crecidas a partir de polvo de
TiN. Puesto que no se ha conseguido crecer micro- o nanoestructuras alargadas de
TiO2 a partir de polvo TiO2-np(R), no se van a comentar los resultados relativos a
estas muestras (granos sinterizados).
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5.1.1.1. Precursor: Polvo de Ti meta´lico
Los tratamientos te´rmicos realizados empleando Ti como precursor han dado lugar
a estructuras en un rango de temperaturas relativamente pequen˜o, entre 850 y 900 ◦C.
En la Figura 5.3 se muestran los resultados correspondientes a los tratamientos de 1h
de duracio´n a 850 ◦C sobre polvo de Ti meta´lico compactado en forma de pastilla. El
polvo de Ti meta´lico original esta´ compuesto por microesferas de Ti de unos 30−60 µm
de dia´metro como el que se muestra en la Figura 5.3 a), sobre las que crecen micro- y
nanoestructuras durante los tratamientos te´rmicos. Las micro- y nanoestructuras creci-
das se pueden clasificar, de forma generalizada, como varillas y estructuras escalonadas
cuyas dimensiones dependen de la temperatura y tiempo del tratamiento realizado.
Mediante tratamientos cortos (850 ◦C, 1 h) aparecen nanovarillas y microvarillas cuya
densidad es relativamente baja. Estas nanoestrucutras tienen dia´metros del orden de
100 nm, entre 1−4 µm de longitud y acabadosn en una punta, como se aprecia en la
Figura 5.3 b). En tratamientos te´rmicos de mayor temperatura o duracio´n no se han
observado este tipo de estructuras.
Algo ma´s abundantes son las microvarillas con nanoescalones en las caras laterales
como los que se muestran en la Figura 5.3 c). En los tratamientos de 1 h estas estruc-
turas tienen una baja relacio´n de aspecto, de aproximadamente 1−2 µm de grosor y
2−4 µm de longitud. La distancia entre escalones estimada a partir de las ima´genes de
SEM es del orden de 100 nm o menor. La longitud de estas estructuras se incrementa
en tratamientos ma´s prolongados, como se observa en el cuadro de la Figura 5.3 c)
correspondiente a un tratamiento de 8 h de duracio´n. Las placas que conforman es-
tas estructuras se encuentran apiladas siguiendo la direccio´n de crecimiento ocupando
mayor superficie en la base que en el extremo, finalizando normalmente en una punta.
Las dimensiones de los estructuras escalonadas se pueden controlar variando la
duracio´n de los tratamientos te´rmicos. En la Figura 5.4 se muestran diferentes ima´genes
obtenidas sobre la superficie de Ti meta´lico sometido a tratamientos de 1 h (Figura 5.4
a)), 8 h (Figura 5.4 b)) y 12 h (Figura 5.4 c)) a 850 ◦C. En los tratamientos de 1 h
se observa que los cristales tienen dimensiones sub- microme´tricas y esta´n ligeramente
escalonados, como se observa en la ampliacio´n de la Figura 5.4 d). En tratamientos ma´s
largos, como se muestra en la Figura 5.4 b), las estructuras escalonadas adquieren una
forma ma´s alargada. Finalmente, en los tratamientos ma´s prolongados, de hasta 12 h de
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Figura 5.3: Ima´genes de SE de muestras sometidas a tratamientos te´rmicos de 1 h a 850 ◦C.
a) Microesfera, b) nanovarillas, y c) estructuras escalonadas. En el recuadro de c) se muestran
estructuras crecidas en tratamientos de 8 h a 850 ◦C.
duracio´n (Figura 5.4 c)), las estructuras adquieren forma alargada de aproximadamente
2−5 µm con facetas escalonadas, aunque no llegan a sobresalir de la superficie. Un
detalle de estas estructuras escalonadas se encuentra en la Figura 5.4 e).
En los tratamientos de mayor duracio´n (12 h) tambie´n se observan, aunque en menor
densidad que las estructuras mostradas anteriormente, microvarillas de baja relacio´n
de aspecto, como se muestra en la Figura 5.5. Las microvarillas se han observado tanto
en tratamientos te´rmicos realizados a temperaturas de 850 como a 900 ◦C. Algunas
microvarillas crecen a partir de las terrazas, como se observa en el ejemplo de la Figura
5.5 a), correspondiente a un tratamiento a 850 ◦C durante 8 h. En los tratamientos
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Figura 5.4: Variacio´n de las dimensiones de las estructuras escalonadas en la superficie de Ti
sometido a tratamientos a 850 ◦C de a) 1 h, b) 8 h, y c) 12 h; Ampliacio´n de las estructuras
crecidas con tratamientos de d) 1 h, y e) 12 h.
164
5.1 Estructuras de TiO2 puro
Figura 5.5: Microvarillas crecidas a partir de Ti meta´lico con tratamientos te´rmicos de a) 850
◦C durante 8 h, b) 850 ◦C durante 12 h, y c) 900 ◦C durante 12 h.
de 12 h (Figura 5.5 b)) se observa un incremento de la densidad de microvarillas, y
en los tratamientos de mayor temperatura (900 ◦C durante 12 h) se observa que estas
varillas son ma´s anchas y largas, como se muestra en la Figura 5.5 c). Sin embargo, la
relacio´n de aspecto de estas microvarillas es relativamente baja en comparacio´n con las
obtenidas a partir de tratamientos de menor duracio´n.
5.1.1.2. Precursor: Polvo de TiN
Los tratamientos realizados a partir de polvo de TiN presentan una mayor riqueza
y abundancia de estructuras nanome´tricas y microme´tricas en comparacio´n con los
tratamientos realizados a partir de Ti meta´lico, descritos en el apartado anterior. En este
caso no se han observado diferencias significativas en el tipo de nano- y microestructuras
alargadas crecidas entre 800 y 900 ◦C, aunque generalmente se ha observado mayor
densidad de estructuras a mayor temperatura. De esta forma, las estructuras que se
van a mostrar en este apartado corresponden a tratamientos realizados a 900 ◦C, como
el ejemplo mostrado en la Figura 5.6 a) donde se encuentra la imagen de SE a bajos
aumentos correspondiente a un tratamiento te´rmico de 8 h de duracio´n.
Las estructuras crecen alrededor de un anillo centrado en la pastilla donde se pueden
distinguir tres zonas. La regio´n A de la Figura 5.6 a) se corresponde con el a´rea ma´s
central de la pastilla donde se encuentra una gran densidad de nanohilos, en la regio´n B
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Figura 5.6: a) Imagen de SE de bajos aumentos donde se han marcado las zonas aproximadas
donde se observan diferentes tipos de morfolog´ıa; b) Imagen a bajos aumentos correspondiente
a la zona A que muestra nanohilos con alta relacio´n de aspecto; c) Extremo de un nanohilo de
40 nm de dia´metro; d) Nanohilo de 100 nm de dia´metro con cambios de direccio´n.
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se pueden encontrar nano- y micro-varillas de morfolog´ıa compleja junto con estructuras
laminares con forma de hojas, mientras que en la regio´n C y regiones ma´s cercanas al
borde de la pastilla se encuentran estructuras como microvarillas escalonadas, similares
a las observadas en los tratamientos sobre Ti meta´lico, y estructuras de morfolog´ıas
ma´s complejas de dimensiones microme´tricas. En general las nano- y microestructuras
de la regio´n A se caracterizan por tener una relacio´n de aspecto extraordinariamente
alta. Los nanohilos de TiO2, como los que se observan en la Figura 5.6 b), pueden
alcanzar con facilidad varias decenas de µm de longitud, llegando incluso a superar los
50 µm, con dia´metros que son del orden de la decena de nm, como el ejemplo de la
Figura 5.6 c), donde se observa el extremo de un nanohilo de 40 nm de dia´metro. De
esta forma, la relacio´n de aspecto podr´ıa encontrarse en un rango de 1:100 a 1:1000.
En ocasiones los nanohilos tambie´n presentan cambios en la direccio´n de crecimiento
formando codos como en el ejemplo de la Figura 5.6 d).
Figura 5.7: a) Microvarillas con caras laterales escalonadas; b) Entramado de microestructuras.
A medida que nos alejamos de la regio´n central de la pastilla encontramos estruc-
turas alargadas de mayor dimensio´n radial. Las microvarillas de la regio´n A−B se
caracterizan por tener la mayor´ıa de sus caras laterales escalonadas, como se muestra
en la Figura 5.7 a), donde tambie´n se observa la variedad de morfolog´ıas que presentan
este tipo de microestructuras. A partir de las ima´genes de SE se observa que la seccio´n
de las microvarillas es generalmente hexagonal, aunque ocasionalmente se observan es-
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tructuras que podr´ıan tener seccio´n ro´mbica. Los dia´metros son de aproximadamente
2−5 µm y superan habitualmente los 50 µm de longitud, por lo que la relacio´n de
aspecto se encuentra entre de 1:10 y 1:30, aproximadamente. Debido a la gran densi-
dad y longitud de estructuras como nanohilos y microvarillas, e´stas tienden a formar
complejos entramados, como se muestra en la Figura 5.7 b).
Figura 5.8: a) Microestructuras con forma de punta de flecha, b) finalizadas en una pira´mide,
y c) con forma de cabeza de clavo; d) Escalones en la cara lateral de una estructura de tipo
punta de flecha, y e) en el lateral de una estructura finalizada en pira´mide.
Las diferentes morfolog´ıas de las microvarillas escalonadas permiten clasificarlas
en tres grupos diferentes con ejemplos representativos en las Figuras 5.8 a), b) y c).
Las diferencias se deben principalmente a la forma caracter´ıstica del extremo de las
microestructuras. El primer grupo son microestructuras que tienen un dia´metro rela-
tivamente pequen˜o (∼2 µm) que se incrementa ligeramente siguiendo la direccio´n del
168
5.1 Estructuras de TiO2 puro
crecimiento hasta acabar en una punta pronunciada de aspecto geome´trico, como se
muestra en los ejemplos de Figura 5.8 a). Las ima´genes de SE muestran que al me-
nos una de sus caras laterales es lisa. Estas caras lisas tambie´n abarcan mayor a´rea
formando as´ı una estructura caracter´ıstica similar a una “punta de flecha”. El segundo
grupo lo componen estructuras con todas sus caras laterales escalonadas y de seccio´n
hexagonal tendiendo a ro´mbica. El extremo tambie´n acaba en una punta aunque esta
vez su forma es piramidal. La principal diferencia en comparacio´n con las estructuras
de tipo punta de flecha es la variacio´n del taman˜o de la seccio´n. En las anteriores tien-
den a ser ma´s gruesas en el extremo, mientras que las estructuras con una pira´mide
en el extremo (Figura 5.8 b)) suelen tener una seccio´n mucho ma´s uniforme. El tercer
grupo de microestructuras presentan una evolucio´n similar a las puntas de flecha, con
seccio´n hexagonal que incrementa su dia´metro a medida que se aproxima al extremo.
Sin embargo, en este caso no se desarrolla una faceta plana en ninguna de las caras
laterales. La principal diferencia frente al resto de microestructuras se debe a la ausen-
cia de una forma puntiaguda en el extremo, adquiriendo una forma polie´drica similar
a una “cabeza de clavo”.
Como se ha mencionado previamente, todas las microvarillas de esta zona tienen
en comu´n la forma escalonada de las caras laterales. Sin embargo, los escalones en las
estructuras con forma de puntas de flecha, ampliados en la Figura 5.8 d), son signifi-
cativamente ma´s grandes (varias centenas de nm) que en las estructuras finalizadas en
una pira´mide o cabeza de clavo (aproximadamente de < 100 nm) como se muestra en
la Figura 5.8 e).
El siguiente tipo de estructuras crecen generalmente formando grupos dispersos a
la zona B (Figura 5.6 a)), como se muestra la regio´n marcada con un c´ırculo en la
imagen de SE de bajos aumentos de la Figura 5.9 a). E´stas estructuras se caracterizan
por un crecimiento de tipo bidimensional en torno a un eje de simetr´ıa dando lugar
a microestructuras con forma de “hojas”. Las hojas tambie´n se caracterizan por ser
completamente sime´tricas respecto de un eje central que coincide con la direccio´n de
crecimiento. En las Figuras 5.9 b) y c) se muestran algunos ejemplos de estas estruc-
turas. Las dimensiones de las hojas generalmente son de aproximadamente 3−4 µm de
anchura y entre 8−10 µm de longitud. El grosor no se ha podido determinar a partir
de las ima´genes de SE, aunque se pueden estimar en cientos de nm. En algunos ca-
sos las hojas tambie´n presentan escalones perpendiculares al eje de crecimiento, como
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Figura 5.9: a) Imagen de SE de bajos aumentos donde se ha marcado un grupo de microes-
tructuras con forma de hojas; b) Ejemplos de micoestructuras con forma de hojas; c) Una hoja
con escalones marcados con flechas; d) Microplacas.
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se indica mediante flechas en la Figura 5.9 c). En estas regiones tambie´n se observan
estructuras con una forma similar, aunque a diferencia de las hojas, tienen un grosor
considerablemente mayor adquiriendo una apariencia de microplacas, como se observa
en la Figura 5.9 d), por lo que es probable que las hojas sean una etapa de crecimiento
previo de las placas.
Figura 5.10: Microvarillas con a) forma de espada, b) forma de placa, c) escalonadas con
pira´mide en el extremo, y d) escalonadas acabadas en punta.
Las estructuras alargadas que se observan en las regiones ma´s pro´ximas al borde de
la pastilla (regio´n C en la Figura 5.6 a)) son generalmente de mayores dimensiones, con
anchuras de entre 5−10 µm y de longitud variable, aunque superior a varias decenas
de µm, como se muestra en los ejemplos de la Figura 5.10. Las microvarillas con forma
de “espada” como la que se muestra en la Figura 5.10 a) son bastante frecuentes. Estas
estructuras podr´ıan ser producto de un crecimiento ma´s desarrollado de las estructuras
de tipo punta de flecha. En este caso, las caras lisas tienen una anchura aproxima-
damente uniforme que se extienden a lo largo de varios micro´metros de longitud. A
diferencia de las puntas de flecha, la anchura de las caras escalonadas es mucho ma´s
reducida (< 1 µm) dando lugar a unos bordes con forma de sierra caracter´ısticos de
estas estructuras. En la Figura 5.10 b) se muestra un tipo de estructura bastante fre-
cuente similar a las hojas, aunque con un grosor considerablemente mayor dando lugar
a una forma de placa que se hace ligeramente ma´s estrecha en el extremo acabando en
una punta, aunque no presenta facetas y ve´rtices como ocurre en las espadas.
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En esta regio´n tambie´n podemos encontrar estructuras escalonadas de seccio´n cua-
drada acabadas en una forma piramidal, como se muestra en la Figura 5.10 c). Estas
estructuras presentan una anchura que en la base puede alcanzar los 10 µm y una
longitud de 40−50 µm, por lo que su relacio´n de aspecto, de aproximadamente 1:5, es
menor que el resto de estructuras crecidas a partir de TiN. En ocasiones el extremo de
las estructuras no finaliza en una pira´mide, sino que continu´an forma´ndose escalones
hasta finalizar en una punta muy estrecha de seccio´n submicrome´trica, como se observa
en los ejemplos de la Figura 5.10 d).
5.1.2. Estudio mediante espectroscop´ıa Raman
Por medio de la espectroscop´ıa Raman UV se ha analizado localmente la estructu-
ra cristalina en la superficie de las pastillas. Los espectros adquiridos en las muestras
crecidas a partir de Ti muestran un aspecto muy similar al de las muestras crecidas
a partir de TiN, correspondiendo en ambos casos a TiO2 (rutilo). Por esta razo´n, en
este estudio nos vamos a centrar en las muestras de TiN-900 8h dada la mayor varie-
dad morfolo´gica observada. La resolucio´n espacial del microscopio empleado permite
estudiar las estructuras con una resolucio´n de aproximadamente 1−2 µm. Los espectros
mostrados en la Figura 5.11 a) se han obtenido promediando mu´ltiples espectros Raman
adquiridos en zonas de la pastilla con mayor abundancia de nanohilos y microvarillas.
El promediado se realiza para evitar los efectos de anisotrop´ıa de los modos Raman,
siendo ma´s significativos en el caso de las microvarillas por sus mayores dimensiones.
Comparando los espectros Raman UV de nanohilos y microvarillas de la Figura
5.11 a) se observa que en ambos casos se han recogido contribuciones de los principales
modos activos Raman de la fase rutilo del TiO2. So´lo se observan ligeros cambios en la
intensidad relativa de los modos A1g (611 cm−1) y B2g (826 cm−1), siendo ligeramente
menor en los nanohilos que en las varillas. Tambie´n se han medido espectros Raman UV
sobre una microestructura alargada de tipo hoja o microplaca. Ambas estructuras, salvo
por el grosor, tienen una morfolog´ıa similar, de forma que no es posible distinguirlas
en el microscopio o´ptico. En este caso, las mayores dimensiones de las microplacas
han permitido observar efectos debidos a la polarizacio´n del la´ser. Para ello, se han
adquirido los espectros Raman en tres posiciones angulares del eje de polarizacio´n del
la´ser (0, 45 y 90◦) respecto del eje de crecimiento de la microestructura, como se indica
en el esquema incluido en la Figura 5.11 b). Se puede observar que cuando el eje de
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Figura 5.11: a) Espectros Raman UV no polarizados de varillas y nanohilos; b) Espectros
Raman UV polarizados adquiridos en una microplaca. El esquema de b) representa el a´ngulo
de polarizacio´n del la´ser respecto del eje de crecimiento de la microestructura.
polarizacio´n es paralelo al eje de crecimiento de la microestructura (0◦) los modos A1g
(611 cm−1) y B2g (826 cm−1) reducen su intensidad a la vez que se llega a observar
con ma´s definicio´n el modo el modo MP’ (700 cm−1). A medida que se rota el a´ngulo
de polarizacio´n hasta la posicio´n perpendicular (90◦) los modos A1g (611 cm−1) y B2g
(826 cm−1) incrementan su intensidad relativa. Sin embargo, en posicio´n perpendicular
(90◦) el modo Eg (447 cm−1) reduce su intensidad levemente en comparacio´n con los
a´ngulos de polarizacio´n de 0 y 45◦. La observacio´n de este efecto, relacionado con la
anisotrop´ıa de los modos vibracionales Raman del TiO2 (rutilo) [107, 108], indica que
las microestructuras de tipo hoja o microplacas probablemente sean monocristalinas.
5.1.3. Propiedades o´pticas
En este apartado se va a analizar la luminiscencia de muestras de TiO2 puro, crecidas
empleando Ti o TiN como precursor, mediante las te´cnicas de CL y PL en un rango
de longitudes de onda de 340−900 nm (1,3 − 3,5 eV). Todos los espectros mostrados
han sido adquiridos a temperatura ambiente (T = 300 K). Los espectros de CL se han
adquirido empleando una energ´ıa de 18 keV y los espectros de PL se han adquirido
empleando un la´ser UV (λ = 325 nm).
En la Figura 5.12 se muestran los espectros de CL y PL adquiridos en una muestra
de TiO2 crecida a partir de Ti meta´lico (Ti-900 2h). El espectro de CL (Figura 5.12
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Figura 5.12: Espectros de a) CL, y b) PL, adquiridos a temperatura ambiente (T = 300 K)
en muestras crecidas a partir de Ti meta´lico a 900 ◦C durante 2 h.
a)) esta´ dominado por emisiones de gran anchura en el rango VIS-UV entre 2 y 3 eV,
con un ma´ximo en 2,8 eV y un hombro a menor energ´ıa, en torno a 2,5 eV. En el
rango IR se observa la banda localizada en 1,52 eV, asociada a intersticiales de Ti3+
caracter´ıstica de la fase rutilo, con una intensidad relativa menor que las emisiones del
rango VIS-UV. En el espectro de PL (Figura 5.12 b)) se observa una mayor intensidad
relativa de la banda del IR (1,52 eV) respecto de las emisiones de mayor energ´ıa, de
forma que domina ligeramente en el espectro. La baja sen˜al de PL recogida en estas
muestras dificulta el ana´lisis del rango VIS, donde se observan emisiones complejas de
gran anchura entre 1,7 y 2,7 eV. En el rango UV cercano se distingue una banda bien
definida con un ma´ximo en torno a 2,95 eV, aunque con menor intensidad relativa que
el resto.
La mayor variedad de micro y nanoestructuras observada en las muestras crecidas
a partir de TiN nos permite estudiar la sen˜al de luminiscencia en funcio´n del tipo de
morfolog´ıa. De esta forma, se observo´ que las estructuras de pequen˜as dimensiones
como los nanohilos generalmente dan lugar a una mayor sen˜al de CL que el resto.
En la Figura 5.13 esta´n representados los espectros de CL normalizados obtenidos
sobre regiones con mayor abundancia de nanohilos, estructuras escalonadas y hojas,
adquiridos en muestras de TiN-900 8h. En la Figura 5.13 a) se puede observar que
la banda del IR, centrada en 1,52 eV, es dominante en todos los espectros de CL
sin cambios significativos en la anchura o posicio´n del ma´ximo. Ampliando la regio´n
del VIS-UV entre 1,7 y 3,2 eV (Figura 5.13 b)) observamos algunas diferencias en las
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Figura 5.13: a) Espectros de CL normalizados medidos a temperatura ambiente (T = 300 K)
de micro- y nanoestructuras alargadas de tipo nanohilos, hojas y estructuras escalonadas; b)
Ampliacio´n de la regio´n VIS-UV de los espectros de CL mostrados en a).
intensidades relativas en funcio´n del tipo de microestructura. En esta regio´n se observan
emisiones desde 2 hasta 3,1 eV compuestas por una banda compleja en torno a 2,4−2,5
eV y una banda en la regio´n UV con un ma´ximo en 2,9 eV. Las estructuras escalonadas
muestran una menor intensidad relativa de la banda del VIS (2,4 eV) en comparacio´n
con las estructuras de tipo hoja o nanohilos. Adema´s, la banda del UV (2,9 eV) tiene
una intensidad relativa mayor respecto de la banda de 2,4 eV en hojas y nanohilos,
siendo este incremento ligeramente superior en los nanohilos donde se puede distinguir
claramente el ma´ximo localizado en torno a 2,9 eV.
En la Figura 5.14 a) se muestran los espectros de PL (sin normalizar) de estructuras
con forma de nanohilos, hojas y varillas escalonadas, donde se observa que la banda
del IR, centrada en torno a 1,5 eV, es dominante en todos los espectros. Tambie´n se
observa que la intensidad total de nanohilos es significativamente superior al resto de
muestras en todo el rango de energ´ıas. Comparando la intensidad de la banda del IR,
observamos que su intensidad es 50 veces superior en los nanohilos frente a las hojas,
y 6 veces superior en comparacio´n con las microvarillas escalonadas. Normalizando los
espectros observamos que la banda del IR, representada en el cuadro de la Figura 5.14
a), no presenta diferencias significativas en la localizacio´n del ma´ximo ni en la anchura
de la banda en funcio´n del tipo de estructura.
En la Figura 5.14 b) esta´ representada una ampliacio´n del rango VIS-UV, entre 1,8
y 3,3 eV, de los espectros de PL de la Figura 5.14 a). Comparando las intensidades de
175
5. Crecimiento de Micro- y Nanoestructuras Alargadas de TiO2
Figura 5.14: a) Espectros de PL sin normalizar medidos a temperatura ambiente (T = 300 K)
de micro- y nanoestructuras alargadas de tipo nanohilos, hojas y estructuras escalonadas. En
el recuadro de a) se muestra la banda del IR normalizada; b) Ampliacio´n de la regio´n VIS-UV
de los espectros de PL mostrados en a).
la banda IR (IIR) frente a la intensidad ma´xima en el rango VIS (IVIS) mediante la
relacio´n IIR/IVIS se observa que para nanohilos el cociente IIR/IVIS = 20,9, mientras que
para estructuras escalonadas se obtiene 11,9 y para hojas 2,2, por lo que la intensidad
relativa de la banda del IR (1,52 eV) es mucho menor en las hojas que en los nanohilos.
Tambie´n se observan ligeros cambios en la posicio´n del ma´ximo del rango VIS. En las
estructuras escalonadas se encuentra en torno a 2,25 eV y 2,37 eV en los nanohilos.
La baja intensidad de las emisiones del VIS en las hojas no permiten identificar con
claridad el ma´ximo aunque podr´ıa encontrarse en torno a 2,3− 2,4 eV. A diferencia de
los espectros de CL, donde la emisio´n del UV (2,9 eV) pod´ıa llegar a dominar en la
regio´n VIS-UV de los nanohilos y estructuras escalonadas, en PL estas emisiones tienen
menor intensidad relativa. Sin embargo, las muestras escalonadas siguen mostrando una
menor sen˜al de luminiscencia entre 2,8 y 3 eV en comparacio´n con las hojas y nanohilos.
5.2. Estructuras de TiO2 dopadas con Cr
Una vez estudiado el crecimiento de nano- y microestructuras de TiO2 puro, pa-
samos en esta seccio´n a analizar el crecimiento de estructuras de TiO2 dopadas con
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Cr.
Para la fabricacio´n de estructuras alargadas de TiO2 dopado con Cr se han empleado
tres tipos de material precursor compactado. Por un lado se han empleado polvos
comerciales de Ti meta´lico mezclado con α−Cr2O3 (fase corindo´n) y polvo de TiN
mezclado con α−Cr2O3 en una proporcio´n de entre 1−10 % cat. de Cr. Por otro lado,
tambie´n se ha empleado polvo de nanopart´ıculas dopadas con 5 y 10 % cat. de Cr
(Cr05 y Cr10) crecidas mediante el me´todo “Liquid Mix” caracterizadas previamente
en el Cap´ıtulo 3. El procedimiento seguido para la fabricacio´n de estructuras de TiO2
dopado con Cr es similar al empleado anteriormente para la obtencio´n de TiO2 puro
(Seccio´n 5.1.1). Para ma´s detalles sobre el me´todo VS empleado se puede acudir a la
Seccio´n 2.1.2 del Cap´ıtulo 2. Los tratamientos han sido realizados bajo flujo continuo
de Ar entre 800 y 1400 ◦C durante 2−15 horas, dependiendo del tipo de precursor. Los
tratamientos realizados a temperaturas entre 800−900 ◦C han sido realizados en un
horno tubular mientras que los de temperaturas comprendidas entre 1200−1400 ◦C han
sido realizados en un horno tipo mufla. En la Tabla 5.2 esta´n resumidos los para´metros
empleados para la realizacio´n de los tratamientos realizados que, dependiendo del tipo
de precursor, pueden ser de 1 o 2 etapas de temperatura.
Tabla 5.2: Lista de precursores empleados y sus correspondientes ciclos te´rmicos para la ob-
tencio´n de TiO2 dopado con Cr.
Tratamiento Ti+Cr2O3 TiN+Cr2O3 Cr05, Cr10
T1 (◦C) 800, 1300 300, 750 1200−1400
t1 (h) 8, 10 3 5, 10, 15
T2 (◦C) − 800, 1300 −
t2 (h) − 2−8 −
Flujo Ar (l/min) 1,6 0,8, 1,6 1,6
5.2.1. Caracterizacio´n estructural
En este apartado se van a analizar las caracter´ısticas morfolo´gicas y estructurales
ma´s relevantes de las muestras de TiO2 dopado con Cr en funcio´n del precursor em-
pleado. A partir de los difractogramas XRD se ha realizado un primer ana´lisis de la
estructura cristalina de las pastillas despue´s de haber sido sometidas a los tratamientos
te´rmicos.
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Figura 5.15: Patrones XRD de muestras de a) polvo de Ti meta´lico, b) polvo de TiN mezclados
con Cr2O3, y c) Cr05, sometidos a tratamientos te´rmicos VS.
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Los difractogramas XRD obtenidos en las muestras sometidas a tratamientos te´rmi-
cos VS compuestas inicialmente por Ti+Cr2O3 (10 % cat. de Cr), TiN+Cr2O3 (10 %
cat. de Cr) y polvo de Cr05 se encuentran representados en las Figuras 5.15 a), b) y
c), respectivamente. Tambie´n se han incluido las posiciones teo´ricas de los ma´ximos de
XRD de la fase rutilo del TiO2 (JCPDS No. 01-073-1765). Se puede apreciar que en
todos los casos los patrones de XRD obtenidos se pueden indexar con la fase rutilo del
TiO2, sin observarse restos de Ti meta´lico, TiN o α−Cr2O3 en los casos donde se hayan
empleado estos precursores (Figuras 5.15 a) y b)). Sin embargo, se pueden apreciar di-
ferencias en las intensidades relativas de los ma´ximos de difraccio´n en funcio´n del tipo
de precursor empleado. De esta forma, en la muestra de Ti Cr10-900 8h (Figura 5.15
a)) los ma´ximos de difraccio´n dominantes corresponden a los planos (110) y (211) loca-
lizados en torno a 27,4◦ y 54,3◦. En TiN Cr10-800 8h (Figura 5.15 b)) se observa una
reduccio´n de la intensidad relativa de los ma´ximos de difraccio´n asociados a los planos
(110) y (220) en comparacio´n con la muestra anterior (crecida a partir de Ti). En este
caso, el ma´ximo de difraccio´n dominante corresponde a los planos (002) localizado en
torno a 62,8◦. En la Figura 5.15 c) se muestra el difractograma XRD de una muestra
de Cr05-1300 15h donde tampoco se observan ma´ximos que puedan indicar la posible
segregacio´n de α−Cr2O3 u otros compuestos ternarios durante el tratamiento te´rmico
a 1300 ◦C. En este caso los ma´ximos dominantes corresponde a los planos (211) seguido
de (110) con posiciones 2θ en torno a 54,3◦ y 27,4◦, respectivamente.
Las variaciones en los planos dominantes observados en las muestras de TiO2 dopado
con Cr sugieren que los planos de cristalizacio´n preferencial son diferentes para cada
tipo de precursor, donde tambie´n puede haber influido la presencia de Cr2O3, ya que
los planos dominantes y sus intensidades relativas son diferentes a los observados en
las muestras de TiO2 puro analizadas en el Apartado 5.1.1, y en mayor medida en la
muestra crecida a partir de TiN+Cr2O3, donde la sen˜al de difraccio´n asociada a los
planos (002) es superior a todas las muestras analizadas.
5.2.2. Caracterizacio´n morfolo´gica y ana´lisis EDS
El estudio morfolo´gico mediante microscop´ıa SEM se va a mostrar junto con los
resultados del ana´lisis de la composicio´n qu´ımica mediante EDS, dividiendo los resulta-
dos en funcio´n del tipo de precursor empleado, empezando por las muestras fabricadas
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a partir de Ti+Cr2O3, seguido por TiN+Cr2O3 para finalizar con las muestras crecidas
a partir de polvo de nanopart´ıculas de Cr05 y Cr10.
5.2.2.1. Precursor: Ti+Cr2O3
En la Figura 5.16 a) se muestra una imagen de SE a bajos aumentos correspon-
diente a una muestra de Ti Cr02-800 8h. En la superficie de la pastilla se observan
principalmente granos sinterizados con una baja densidad de estructuras alargadas,
que se encuentran generalmente en pequen˜os grupos dispersos como se muestra en el
ejemplo de la Figura 5.16 b). En los tratamientos realizados a partir de Ti meta´lico
(sin dopar) se observaron microvarillas escalonadas acabadas en punta (ver Figura 5.3
c)). En este caso, adema´s de observarse una mayor densidad de microestructuras, e´stas
tambie´n poseen mayores longitudes, que en ocasiones superan la decena de µm, como
se observa en la Figura 5.16 b). Sin embargo, las estructuras no siguen una direccio´n de
crecimiento fija, por lo que su morfolog´ıa es ma´s compleja que en el caso de las crecidas
a partir de Ti sin dopar. En los espectros de EDS se observan ma´ximos de dispersio´n
asociados a a´tomos Ti, Cr y O sin presencia significativa de impurezas. En la Figura
5.16 c) se comparan los espectros de EDS de una regio´n sin estructuras (Granos) con
otra donde se observan estructuras alargadas. Los espectros han sido normalizados res-
pecto de los ma´ximos de dispersio´n asociados al Ti−Kα. La baja concentracio´n inicial
de cromo (∼2 % cat. de Cr) da lugar a una sen˜al de Cr muy de´bil situada en torno a 5,4
keV, que ha sido ampliada en el cuadro de la Figura 5.16 c). Pese a que los resultados
de la cuantificacio´n indican bajos contenidos en Cr, < 1 % cat., se puede observar que la
presencia de Cr es dominante en las estructuras en comparacio´n con los granos, donde
la sen˜al es pra´cticamente despreciable.
Con el fin de aumentar el contenido en Cr en las estructuras se ha aumentado el % Cr
(hasta 10 % cat.) en la mezcla inicial, as´ı como la temperatura a la que se llevan a cabo
los tratamientos hasta los 1300 ◦C. En la Figura 5.17 a) se muestra la superficie de
una muestra de Ti Cr10-1300 10h compuesta principalmente por granos sinterizados
que abarcan varias decenas de µm, con dimensiones superiores a los observados en
tratamientos te´rmicos a menor temperatura. Tambie´n se observa un incremento de
las regiones facetadas, terrazas y escalones de dimensiones submicrome´tricas, como se
muestra en la Figura 5.17 b). Algunos de los granos presentan facetas bien definidas que
tienen una morfolog´ıa ligeramente alargada, como se muestra en la Figura 5.17 c). El
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Figura 5.16: a) Imagen de SE de una muestra de Ti Cr02-800 8h; b) Grupo de microestructuras
alargadas de morfolog´ıa compleja; c) Espectros de EDS recogidos en granos y estructuras de
la muestra Ti Cr02-800 8h. En el cuadro de c) se muestra la ampliacio´n de la regio´n donde se
encuentra el ma´ximo de dispersio´n Cr−Kα, en torno a 5,4 keV.
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Figura 5.17: a) Imagen de SE de una muestra de Ti Cr10-1300 10h; b) Ampliacio´n de una
regio´n con escalones y terrazas; c) Grano facetado ligeramente alargado; d) Mapa de com-
posicio´n qu´ımica correspondiente a c) donde el Ti y Cr esta´n asociados a los colores rojo y
verde, respectivamente; e) Espectros de EDS adquiridos localmente en los puntos A (faceta)
y B (frontera de grano) de la figura c). El recuadro de e) es una ampliacio´n de la regio´n de
dispersiones asociadas a Ti Kβ y Cr Kα, β.
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mapa de composicio´n qu´ımica correspondiente se encuentra representado en la Figura
5.17 d), donde el Ti y Cr se han asociado a los colores rojo y verde, respectivamente. Se
puede observar que la presencia de Cr no es completamente uniforme en las estructuras,
observa´ndose excesos de Cr en las regiones de fronteras de grano y en el extremo y
aristas. Los espectros de EDS, representados en la Figura 5.17 e), muestran u´nicamente
las contribuciones de O, Ti y Cr indicando que no hay presencia de impurezas en las
muestras. En este caso se han mostrado los espectros adquiridos de forma local en una
faceta (punto A en la Figura 5.17 c)) y en la frontera entre granos (punto B). En el
recuadro de la Figura 5.17 e) se muestra una ampliacio´n de la regio´n entre 4,5 y 6,3
keV donde se puede apreciar la gran diferencia en la concentracio´n de Cr en las facetas
y en la frontera de grano. Los resultados de la cuantificacio´n indican que la frontera
(B) tiene hasta un ∼ 11 % cat. de Cr, mientras que en la faceta (A) se obtuvo un ∼ 3 %
cat. de Cr y en la cuantificacio´n general de la muestra se obtuvo un ∼ 4,4 % cat. Cr.
5.2.2.2. Precursor: TiN+Cr2O3
En las muestras crecidas a partir de mezclas de TiN+Cr2O3 entre 800−900 ◦C
se observa menor variedad de estructuras en comparacio´n con las muestras de TiO2
sin dopar crecido a partir de TiN puro (Figura 5.6). Sin embargo, se observa una
mayor densidad de estructuras en comparacio´n con las muestras crecidas a partir de
Ti+Cr2O3. Las microestructuras se encuentran repartidas por toda la superficie de la
pastilla y, a pesar de la reducida variedad de morfolog´ıas observada, a medida que se
incrementa el contenido en Cr2O3 en la mezcla inicial, tambie´n se ha observado un
ligero incremento en la densidad de microestructuras encontradas.
Las estructuras alargadas crecidas entre 800−900 ◦C, a diferencia de las muestras
analizadas previamente (Ti+Cr2O3), se encuentran dispersas por la superficie de la
pastilla, como se observa en la Figura 5.18 a). La morfolog´ıa de las microestructuras
es similar a las observadas en las Figuras 5.10 c) y d). De esta forma, la mayor´ıa de
estructuras tienden a formar escalones transversales a medida que se reduce el dia´metro
hasta acabar en una punta. En muchos casos aparecen cambios de direccio´n de creci-
miento, como se muestra en la estructura marcada con una flecha en la Figura 5.18 a).
Tambie´n se han observado estructuras que presentan nanoescalones transversales que
finalizan en una punta, como la microestructura mostrada en la Figura 5.18 b).
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Figura 5.18: Ima´genes de SE de a) estructuras escalonadas de TiN Cr10-900 8h indica´ndose
con una flecha un cambio de direccio´n, y b) estructuras de TiN Cr04-900 8h acabada en una
punta.
Para analizar convenientemente la composicio´n qu´ımica de las estructuras, e´stas
han sido previamente extra´ıdas empleando una cinta de carbono con el objetivo de mi-
nimizar las impurezas de Al y Si observadas en los espectros medidos sobre la pastilla.
La concentracio´n de Cr observada en las estructuras es variable aunque en promedio es
mayor a medida que se emplea ma´s Cr2O3 en la mezcla inicial, con un valor ma´ximo
observado de aproximadamente 4,5 % cat. de Cr para las muestras crecidas a partir de
de TiN Cr10-900 8h. Los mapas de distribucio´n de EDS mostrados en las Figuras 5.19
a) y b) muestran que el Cr se encuentra homoge´neamente distribuido a lo largo de las
estructuras escalonadas y puntas, respectivamente. En general su distribucio´n es ma´s
homoge´nea que en las muestras crecidas a partir de Ti+Cr2O3 aunque localmente se
observan algunos excesos de Cr como se ha marcado en la Figura 5.19 b). Tambie´n se ha
observado una menor concentracio´n de Cr en las puntas que en las facetas escalonadas,
como se muestra en los espectros EDS normalizados de la Figura 5.19 c), correspondien-
te a una muestra TiN Cr10-800 10h donde se ha medido una concentracio´n de ∼ 2 %
cat. de Cr en la punta y ∼ 3 % cat. de Cr en la regio´n escalonada.
Los tratamientos realizados a mayor temperatura (1250−1300 ◦C) ofrecen un nuevo
tipo de microestructuras alargadas. Estas microestructuras crecen principalmente en los
bordes de las pastillas y se han observado u´nicamente en presencia de Cr2O3 empleando
1, 2, 4 y 10 % cat. de Cr en el polvo inicial. Tratamientos similares en ausencia de Cr
en el precursor no dan lugar a ningu´n tipo de estructuras. En la Figura 5.20 a) se
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Figura 5.19: Ima´genes de SE y mapas de distribucio´n de EDS de Ti (rojo), Cr (verde) y O
(azul) obtenidos en a) regio´n escalonada de una microvarilla, y b) extremo en forma de punta
de una microestructura. La flecha en b) indica una regio´n con exceso de Cr; c) Espectros de
EDS obtenidos en la regio´n escalonada y en la punta de una estructura de TiN Cr10-900 8h.
El recuadro de c) corresponde a la regio´n del espectro donde se encuentran las dispersiones de
RX asociadas al Cr.
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Figura 5.20: a) Borde de una pastilla de TiN Cr04-1300 8h con microvarillas y microtubos;
b),c) Microvarillas; Microtubos crecidos a 1300 ◦ durante d) 3 h, y e) 8 h; f) Microtubo con
escalones en el interior.
muestra el borde de una pastilla de TiN Cr04-1300 8h donde han crecido microvarillas
y microtubos de seccio´n cuadrada o rectangular. La principal diferencia que se puede
apreciar a partir de las ima´genes de SE es la ausencia de nanoescalones en las caras
laterales y una seccio´n uniforme pra´cticamente a lo largo de toda la microestructura, lo
que nos puede indicar que la direccio´n de crecimiento es constante. Las dimensiones de
las estructuras son variables, pudiendo encontrar varillas de seccio´n sub-microme´trica
como las que se muestran en la Figura 5.20 b), llegando a medir varias decenas de µm
de longitud, como se observa en la microvarilla de la Figura 5.20 c) de ∼ 30 µm.
Algunas de estas varillas esta´n huecas en forma de microtubos de seccio´n cuadrada
o rectangular, como los mostrados en las Figuras 5.20 d), e) y f). En las Figuras 5.20
d) y e) se puede apreciar que el interior de estos microtubos se encuentra hueco, y
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las caras laterales poseen un grosor submicrome´trico. La anchura de los tubos es de
aproximadamente 3−5 µm, mientras que su longitud puede variar en funcio´n del tiempo
de tratamiento, llegando a superar varias decenas de µm en los tratamientos ma´s largos.
Como se aprecia en las Figuras 5.20 d) y e), el tubo crecido durante un tratamiento a
1300 ◦C durante 3 h tiene una longitud de aproximadamente 15 µm, mientras que un
tubo con similar anchura y grosor de paredes, crecido durante 8 h, llega a superar los
30 µm. Algunos de los tubos presentan una o dos de sus caras parcialmente agrietadas
permitiendo observar nanoescalones en su interior, como se puede apreciar en la Figura
5.20 f).
Para analizar la composicio´n qu´ımica, las microestructuras han sido depositadas
sobre un sustrato de Si (100). Los mapas de distribucio´n de EDS muestran que el Cr
se encuentra homoge´neamente distribuido a lo largo las microestructuras, aunque en
ocasiones se observan excesos de Cr localizados en regiones intermedias. En la Figura
5.21 a) se observa que en la imagen de SE, el microtubo presenta caras lisas, mientras
que en el mapa de EDS se observan excesos de Cr, principalmente en la zona marcada
con una flecha. A partir del mapa de EDS de la Figura 5.21 b), se puede observar que el
Cr en exceso se encuentra generalmente en el extremo de las microestructuras. A partir
de los espectros de EDS se ha observado que el contenido de Cr en las microestructuras
depende del % cat. de Cr de la mezcla de polvo de TiN+Cr2O3 inicial. En la Figura 5.21
c) esta´n representados los espectros normalizados de EDS de microestructuras crecidas
a 1300 ◦C durante 8 h donde se puede observar que la sen˜al de RX procedente del Cr
en las muestras de TiN Cr10 es mayor que las de TiN Cr04, seguido de TiN Cr02. Los
resultados de la cuantificacio´n promediados se encuentran en la Tabla 5.3, con un valor
ma´ximo de ∼ 3 % cat. de Cr en las muestras crecidas a partir de TiN Cr10.
Tabla 5.3: Concentracio´n de Cr en estructuras - Cuantificacio´n promediada de la concen-
tracio´n catio´nica de Cr medida por EDS en estructuras crecidas con diferentes cantidad de Cr
en la mezcla precursora.
Muestra % cat. Cr
TiN Cr01-1300 8h 0,84± 0,21
TiN Cr02-1300 8h 1,01± 0,18
TiN Cr04-1300 8h 1,68± 0,25
TiN Cr10-1300 8h 3,07± 0,29
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Figura 5.21: a) Imagen de SE y mapa de EDS de Ti (rojo) y Cr (verde) de un microtubo
con exceso de Cr en la regio´n marcada con una flecha; b) Grupo de microtubos y mapa de
EDS donde se observa exceso de Cr en los extremos; c) Espectros de EDS normalizados de
microestructuras crecidas a partir de mezclas de TiN+Cr2O3 con diferente contenido de Cr
inicial. El recuadro de c) muestra la ampliacio´n de la regio´n del espectro que comprende las
dispersiones de RX de Ti−Kβ y Cr−Kα.
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5.2.2.3. Precursor: Cr05 y Cr10
En los tratamientos realizados a alta temperatura a partir de polvo de nanopart´ıcu-
las de TiO2 dopadas con Cr (Cr05 y Cr10) tambie´n se ha observado el crecimiento de
microestructuras con morfolog´ıa similar a la obtenida a partir de TiN+Cr2O3, como
microvarillas y microtubos.
En la imagen SEM de la Figura 5.22 a) se puede observar la superficie de una
muestra sometida a un tratamiento te´rmico VS a 1200 ◦C durante 5 h, compuestas
principalmente por granos sinterizados de 5 − 10 µm de dia´metro. A medida que se
incrementa el tiempo del tratamiento se pueden observar estructuras alargadas (varillas)
de forma aislada, como se aprecia en la Figura 5.22 b), donde se observa una varilla de
aproximadamente 500 nm de dia´metro y 45 µm de longitud crecida sobre una muestra
de Cr05 tratada durante 15 h a 1200 ◦C.
Figura 5.22: Ima´genes de SE de muestras de Cr05 tratadas a 1200 ◦C durante a) 5h, y b) 15
h.
Incrementando la temperatura a 1250 ◦C durante 10 h se observa un mayor nu´mero
de estructuras alargadas como microvarillas y microtubos, que crecen independiente-
mente de la cantidad de Cr existente en el polvo precursor inicial (5 o 10 % cat. Cr).
Tanto la seccio´n como la longitud de las microestructuras es variable, aunque se en-
cuentran en un rango de 3−10 µm de seccio´n y llegando a superar los 50 µm, como
se observa en la imagen de SE de la Figura 5.23 a). A mayores temperaturas (1300
◦C) se siguen observando microvarillas y microtubos que crecen preferentemente en
las regiones pro´ximas al borde de la pastilla. En la Figura 5.23 b) se observa una
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regio´n con estructuras crecidas a 1300 ◦C durante 15 h. Las estructuras crecidas a es-
tas temperaturas tienen dimensiones ligeramente mayores que las crecidas a 1250 ◦C.
Comparando con los resultados mostrados anteriormente, la densidad de estructuras
con forma de tubo es mayor que la observada en los tratamientos realizados a 1300 ◦C
con TiN+Cr2O3. Adema´s, en este caso es menos frecuente observar tubos con facetas
laterales abiertas, por lo que la “calidad” de los microtubos es mejor al emplear Cr05
y Cr10 como precursor.
La presencia de estructuras se reduce dra´sticamente cuando la temperatura del
tratamiento alcanza los 1400 ◦C, como se aprecia en la imagen SEM de la Figura 5.23 c).
Aunque se pueden seguir observando algunos granos facetados, en general la superficie
esta´ compuesta por granos sinterizados con dimensiones de decenas o centenas de µm.
En estas condiciones se favorecen los efectos de sinterizado y crecimiento de granos en
lugar del crecimiento de estructuras alargadas.
En la Figura 5.24 se muestran algunos ejemplos de tubos crecidos a temperaturas
entre 1250 − 1300 ◦C. Muchos de estos tubos presentan caracter´ısticas particulares
como la presencia de cuatro puntas en uno de los extremos siguiendo la direccio´n de
las aristas como se muestra en la imagen SEM de la Figura 5.24 a). Sin embargo,
las microestructuras crecidas a estas temperaturas de forma general presentan caras
planas y secciones rectangulares y cuadradas, como se muestran en los ejemplos de las
Figuras 5.24 b) y c), respectivamente, donde adema´s la anchura de las paredes de los
tubos son del orden de 1 µm o menor. La anchura de las microestrucutas generalmente
se encuentra en un rango de 2 − 10 µm mientras que su longitud es ma´s variable,
pudiendo encontrar estructuras desde pocas decenas de micro´metros hasta otras que
llegan a superar los 100 µm, generalmente en los tratamientos de mayor duracio´n, como
se observa las estructuras de la Figura 5.24 d) correspondiente a un tratamiento de 15
h de duracio´n.
La proporcio´n de varillas parece ser mayor en las muestras tratadas a 1300 ◦C.
En estas muestras muchos de los tubos tienen una entrada parcial o totalmente llena,
como se observa en los ejemplos de las Figuras 5.25 a) y b). Esto sugiere que alguna de
las varillas pueden ser producto del crecimiento continuo de las caras laterales de las
estructuras que inicialmente ten´ıan forma tubular. En la Figura 5.25 c) se muestra un
tubo con el eje ligeramente orientado hacia el detector de SE del SEM donde se observa
que las caras laterales han crecido llenando parcialmente el interior. En la Figura 5.25 d)
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Figura 5.23: Ima´genes de SEM de muestras de: a) Cr05 tratado a 1250 ◦C con microtubos y
microvarillas, b) Cr10 tratado a 1300 ◦C con microestructuras en el borde de la pastilla, y c)
Cr05 tratado a 1400 ◦C con granos facetados y sinterizados.
se muestra una ampliacio´n donde se observan pequen˜os escalones alrededor del agujero
central del tubo, lo que sugiere que el interior de los tubos se completa progresivamente
hasta dar lugar a una varilla, en una etapa posterior.
Tambie´n se ha observado que incrementando el tiempo de tratamiento hasta 15
h la mayor´ıa de las microestructuras obtenidas eran de mayor grosor con forma de
microvarillas y so´lo se observaban un pequen˜o nu´mero de tubos huecos, estando la
mayor´ıa parcial o totalmente llenos. No se observaron diferencias en cuanto a la cantidad
de microestructuras observadas o el tipo al modificar la cantidad de Cr presente en el
precursor.
Por medio del ana´lisis de espectros EDS se ha observado que el contenido catio´nico
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Figura 5.24: Ima´genes de SE de microtubos crecidos a temperaturas entre 1250−1300 ◦C:
a) Tubo finalizado en cuatro puntas, b) tubos de seccio´n rectangular, c) tubos de seccio´n
cuadrada, y d) tubos de ma´s de 100 µm de longitud.
de Cr en las microestructuras de TiO2 depende tanto de la concentracio´n en el polvo
precursor inicial, que puede ser de 5 o 10 % cat. de Cr, como de los para´metros emplea-
dos para realizar los tratamientos te´rmicos VS. El contenido de Cr se ha medido con
las microestrucutras previamente depositadas sobre un sustrato de Si con el objetivo
de cuantificar con la mayor precisio´n posible el contenido catio´nico de Cr en las estruc-
turas. En la Figura 5.26 a) se muestra la imagen de SE de un grupo de estructuras
crecidas a 1300 ◦C durante 10 h depositadas sobre un sustrato de Si a partir de las
cuales se han obtenido espectros de EDS. En la Figura 5.26 b) esta´ representado el
espectro de EDS correspondiente a una estructura tratada a 1300 ◦C durante 10 horas
donde se observan las l´ıneas de dispersio´n correspondientes al O y Ti procedente de la
estructura y Si que procede del sustrato. En el recuadro de la Figura 5.26 b) se muestra
la regio´n del espectro comprendida entre 4,7 y 5,6 keV donde se observan las l´ıneas Kα
y Kβ caracter´ısticas del Cr, lo que confirma la presencia de Cr en las estructuras.
En las Figuras 5.26 c) y d) se han representado distintos espectros de EDS norma-
lizados respecto del valor de la intensidad de la l´ınea Ti-Kα con el objetivo de observar
directamente las variaciones en el contenido de Cr en funcio´n de la concentracio´n del de
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Figura 5.25: Ima´genes de SE de: a) y b) tubos totalmente llenos, c) tubo parcialmente lleno,
y d) ampliacio´n del tubo c) donde se observan escalones en el interior del hueco central.
precursor inicial y tipo de tratamiento. De esta forma, en la Figura 5.26 c) se muestra
la regio´n entre 4,7 y 5,6 keV de muestras con diferente % cat. de Cr inicial sometidas a
tratamientos te´rmicos a 1300 ◦C durante 10 horas, donde se observa que las muestras
con un mayor contenido catio´nico en el polvo inicial (10 % cat. de Cr) tambie´n tienen
una mayor cantidad de Cr, tras ser sometidas al mismo tratamiento te´rmico. Sin em-
bargo, la concentracio´n de Cr de las estructuras es inferior al del polvo inicial, como se
observa a partir del espectro de EDS de Cr05 de referencia incluido en las Figuras 5.26
c) y d).
En la Figura 5.26 d) se muestran espectros de EDS de estructuras crecidas a partir
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Figura 5.26: a) Imagen SEM de estructuras depositadas sobre Si; b) Espectro EDS de una
microestructura sobre Si. En el recuadro se muestra la regio´n entre 5,2 y 6,3 keV del espectro
donde se situ´an las lineas Kα, β del Cr; c) Espectros EDS normalizados de la regio´n 4,7−5,6
keV de estructuras tratadas a 1300 ◦C durante 10 h empleando diferentes precursores (Cr05
y Cr10), y d) un mismo precursor (Cr05) sometido a diferentes tratamientos te´rmicos VS. El
espectro EDS del precursor con 5 % cat. de Cr se ha incluido como referencia.
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de polvo de Cr05 sometidas a diferentes tratamientos te´rmicos donde se observa que
incrementando la temperatura del tratamiento de 1250 a 1300 ◦C el contenido de Cr
en las microestructuras disminuye. De la misma forma, incrementando el tiempo de
tratamiento, de 10 a 15 horas, el contenido de Cr final se reduce ligeramente. Los
resultados de la cuantificacio´n obtenida a partir de los espectros experimentales de
EDS se encuentran resumidos en la Tabla 5.4. Los resultados han sido promediados en
funcio´n del tipo de estructura analizada y el tipo de tratamiento te´rmico.
Tambie´n se han observado algunas diferencias en el contenido de Cr en funcio´n del
tipo de morfolog´ıa de las muestras observadas. Generalmente se observa que las es-
tructuras como microtubos o varillas poseen menor contenido catio´nico que los granos
sinterizados de la pastilla. Y de entre las microestructuras, los microtubos aparente-
mente poseen menor contenido de Cr que las microvarillas. En todos los casos, como se
observa en las Figuras 5.26 c) y d), el contenido de Cr en las estructuras, al igual que
los granos sinterizados, es menor que en el polvo precursor utilizado (ver Tabla 5.4).
Tabla 5.4: Concentracio´n de Cr en estructuras - Cuantificacion promediadas de concentra-
ciones catio´nicas de Cr medidas por EDS en estructuras crecidas con diferentes tratamientos
te´rmicos.
5 % cat. Cr 10 % cat. Cr
Varilla Tubo Grano Varilla Tubo
1250 ◦C (10 h) 2,8± 0,3 1,3± 0,1 4,1± 0,3 − −
1300 ◦C (10 h) 2,1± 0,2 1,2± 0,1 2,7± 0,3 2,8± 0,3 2,6± 0,3
1300 ◦C (15 h) 1,8± 0,2 − 1,4± 0,1 2,4± 0,2 2,1± 0,2
En las Figuras 5.27 a) y b) esta´n representadas las ima´genes de electrones secun-
darios y los correspondientes mapas de composicio´n qu´ımica de Ti, O y Cr para una
microestructura de forma tubular y una varilla de dimensiones microme´tricas, respec-
tivamente. Por medio de los mapas de EDS se ha podido comprobar que la distribucio´n
de Cr a lo largo de las estructuras presentan un alto grado de homogeneidad. Esto
tambie´n se ha podido confirmar por medio de perfiles de l´ınea, como se observa en el
ejemplo de la Figura 5.27 c), donde la sen˜al de RX asociados al Cr a lo largo de la l´ınea
marcada en la imagen de SE inferior, es pra´cticamente uniforme dentro de los l´ımites
de deteccio´n del sistema, lo que indica que no existen apenas variaciones locales en la
concentracio´n de Cr a lo largo de la microestructura analizada.
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Figura 5.27: Ima´genes de SE y mapas de EDS de Ti, Cr y O de a) microtubo y b) varilla; c)
Perfiles de l´ınea con las sen˜ales, en escala logaritmica, correspondientes a Ti, Cr y O a lo largo
de una microestructura.
5.2.3. Caracterizacio´n cristalogra´fica de microtubos de TiO2 dopados
con Cr mediante EBSD y Raman
Este apartado va a estar dedicado a la caracterizacio´n cristalogra´fica de microes-
tructuras de TiO2 dopadas con Cr. Para ello, nos vamos a centrar en el estudio de
microtubos y microvarillas, debido a la abundancia de este tipo de morfolog´ıa obtenida
a partir de tratamientos te´rmicos de entre 1250−1300 ◦C con dos tipos diferentes de
precursor (TiN y TiO2 dopado con Cr). Tambie´n nos centraremos en las muestras creci-
das a partir de Cr05 y Cr10 debido a que se ha obtenido una mayor homogeneidad en la
distribucio´n del Cr. Para el estudio de las caracter´ısticas cristalogra´ficas se han emplea-
do dos te´cnicas complementarias como el ana´lisis EBSD y espectroscop´ıa Raman UV
polarizada. Como se describe en el Cap´ıtulo 2, por medio del ana´lisis de los patrones de
Kikuchi generados por EBSD podemos determinar las orientaciones cristalogra´ficas de
los planos que forman los microtubos y microvarillas. En primer lugar, la superficie de
las estructuras deben estar correctamente orientadas hacia la pantalla fosforescente del
detector, de acuerdo a la geometr´ıa que precisa esta te´cnica. Para ello las estructuras
se extraen de la pastilla deposita´ndolas sobre un sustrato de Si (100).
En la Figura 5.28 a) se muestra la imagen SEM de un microtubo de cuatro puntas
correspondiente a una muestra de Cr10-1300 15h como las descritas en el Apartado
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Figura 5.28: a) Imagen de SE de un tubo de TiO2 dopado con Cr del tipo de cuatro puntas; b)
Patro´n de EBDS o l´ıneas de Kikuchi indexado de acuerdo a la red cristalina del rutilo del TiO2 y
c) la figura polar correspondiente a la estrucutra observada; d) Modelo de bolas correspondiente
al microtubo a).
5.2.2.3 con una de sus caras en contacto sobre la superficie de Si(100). En la Figura
5.28 b) se muestra el patro´n de EBSD, obtenido sobre la superficie de la estructura,
indexado de acuerdo a la estructura cristalina rutilo del TiO2, y en la Figura 5.28 c)
se muestra la figura polar correspondiente. Tanto el patro´n de EBSD como la figura
polar muestran que la faceta expuesta del microtubo corresponde con el plano (110) de
la estructura rutilo del TiO2. Estas medidas se han repetido en distintas zonas de la
microestrucutra obteniendo patrones de EBSD exactamente iguales, lo que indica que
los tubos son monocristalinos. En otros microtubos y microvarillas semejantes se han
obtenido resultados similares, lo que indica que las caras de los microtubos corresponden
a la familia de planos {110} de la fase rutilo del TiO2. A partir de estas medidas podemos
deducir que la direccio´n de crecimiento de las estructuras corresponde a la direccio´n
[001]. En la Figura 5.28 d) se muestra un modelo de bolas de una supercelda de rutilo
que reproduce la forma de uno de los tubos monocristalinos de cuatro puntas como el
de la Figura 5.28 a).
Para confirmar la direccio´n de crecimiento de los microtubos y microvarillas estu-
diadas, cuyas caras laterales pertenecen a las familias de planos {110}, se ha empleado
la te´cnica de espectroscop´ıa Raman UV polarizado, dado que algunos de los modos
vibracionales de la estructura cristalina rutilo son muy sensibles a la polarizacio´n del
la´ser [107, 108]. En la Figura 5.29 c) se muestran los espectros caracter´ıstcos donde
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Figura 5.29: a), b) Modelos esquema´ticos de la simetr´ıa de polarizacio´n del la´ser respecto de
las microestructuras en configuracio´n -Y(XX)Y y -Y(ZZ)Y de acuerdo a la notacio´n de Porto
[107]; c) Espectros Raman polarizados de un microtubo en configuracio´n -Y(XX)Y y -Y(ZZ)Y.
Espectro Raman UV en configuracio´n -Y(XZ)Y en el recuadro de c).
los modos activos Raman MP (236 cm−1), Eg (447 cm−1), A1g (612 cm−1) y B2g (826
cm−1) corresponden con la fase rutilo del TiO2, de acuerdo a los resultados de la Tabla
3.3 del Cap´ıtulo 3. Las medidas se han realizado bajo dos configuraciones de simetr´ıa
diferentes rotando la muestra respecto del eje normal a la superficie de la microestruc-
tura analizada. Durante el proceso se ha mantenido fijo tanto la polarizacio´n del la´ser
como el polarizador de la luz dispersada. El sistema de coordenadas, referido respecto
del sustrato sobre el que se encuentra la muestra, se ha elegido de tal forma que los
ejes (X,Y,Z) corresponden con las direcciones cristalinas [1¯10], [110] y [001] respecti-
vamente, como se indica en las Figuras 5.29 a) y b). Las simetr´ıas elegidas, que se
identifican como -Y(XX)Y y -Y(ZZ)Y de acuerdo a la notacio´n de Porto [107, 108],
esta´n representadas esquema´ticamente en las Figuras 5.29 a) y b) respectivamente.
Bajo la simetr´ıa -Y(XX)Y la incidencia del la´ser es perpendicular al plano (110) del
microtubo con el eje de polarizacio´n paralela a la direccio´n [1¯10] (δ = 0◦) y perpen-
dicular a la direccio´n de crecimiento de la microestructura. La luz retrodispersada es
recogida con la misma direccio´n de polarizacio´n que la luz incidente. Rotando la mues-
tra un a´ngulo δ = 90◦ respecto de configuracio´n -Y(XX)Y tambie´n se modifican las
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condiciones de excitacio´n y observacio´n. De esta forma, la simetr´ıa pasa a ser -Y(ZZ)Y,
lo que significa que la polarizacio´n del la´ser incidente es paralela a la direccio´n de cre-
cimiento de las estructuras. Los espectros Raman obtenidos con ambas configuraciones
esta´n representados en la Figura 5.29 c) donde se puede apreciar la alta sensibilidad a
la polarizacio´n del la´ser, so´lo observable en muestras monocristalinas.
Bajo estas condiciones podemos aprovechar esta alta sensibilidad al a´ngulo de po-
larizacio´n que presenta el modo de simetr´ıa A1g (612 cm−1) cuando la polarizacio´n de
la´ser es paralela al plano (110) de la fase rutilo del TiO2. El modo A1g tiene una intensi-
dad relativa que domina el espectro Raman en la geometr´ıa -Y(XX)Y (δ = 0◦) mientras
que su intensidad relativa se reduce dra´sticamente al cambiar la geometr´ıa del experi-
mento a -Y(ZZ)Y (δ = 90◦). Este efecto se puede explicar en funcio´n de la variacio´n de
las componentes del tensor de dispersio´n Raman segu´n la simetr´ıa de la polarizacio´n
del la´ser respecto de la orientacio´n del monocristal [107]. Adema´s, si rotamos el eje del
polarizador 90◦ estando en simetr´ıa -Y(XX)Y seleccionamos la configuracio´n -Y(XZ)Y,
obtenemos como resultado el espectro mostrado en el recuadro de la Figura 5.29 c),
donde so´lo se observa la componente Eg (447 cm−1) de la fase rutilo [107]. Este efecto
y la dra´stica reduccio´n de la intensidad relativa del modo A1g (612 cm−1) respecto del
modo Eg (447 cm−1) al cambiar de simetr´ıa -Y(XX)Y a -Y(ZZ)Y nos indica que la
estructura esta´ creciendo a lo largo de la direccio´n [001] de la estructura cristalina de
rutilo, confirmando as´ı los resultados obtenidos mediante EBSD.
Esta dependencia del espectro Raman con el a´ngulo de polarizacio´n ha sido verifi-
cada empleando un monocristal de TiO2 (110) en fase rutilo. En la Figura 5.30 a) se
observa co´mo disminuye de forma gradual la intensidad del modo A1g (612 cm−1) a
medida que el monocristal de rutilo (110) es rotado desde δ = 0◦ hasta δ = 90◦, comen-
zando desde la geometr´ıa -Y(XX)Y. El modo A1g esta´ relacionado con el movimiento de
ox´ıgenos ortogonales al eje c que se desplazan paralelamente a los planos {110} y {11¯0}
de la celda unitaria del rutilo, como se muestra en el esquema de la Figura 5.30 b). El
modo Eg esta´ relacionado con vibraciones traslacionales antisime´tricas de ox´ıgenos a lo
largo del eje c (Figura 5.30 c)). Esto explica la dependencia de la intensidad relativa en
funcio´n de la geometr´ıa del sistema respecto del monocristal. Esta dependencia angular
de la intensidad de los modos A1g sigue la relacio´n teo´rica:
I ∼ |a cos2 δ + b sen2 δ|2 (5.1)
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Figura 5.30: a) Espectro Raman UV obtenido a partir de un monocristal (110) de rutilo (TiO2)
en funcio´n del a´ngulo δ mostrando una disminucio´n de la intensidad relativa del modo A1g;
Modelos esquema´ticos de las vibraciones caracter´ısticas asociados a los modos vibracionales de
simetr´ıa: b) A1g y c) Eg. En b) y c) se han indicado los planos (110) y (11¯0).
donde a y b son los componentes del tensor Raman del modo A1g [108], y δ el a´ngulo de
polarizacio´n relativo al eje X del sistema de coordenadas empleado. En el recuadro de
la Figura 5.30 a) se muestra la evolucio´n de la intensidad del modo A1g en funcio´n de δ
y el ajuste a una curva como la indicada en la Ecuacio´n 5.1. Por lo tanto, combinando
las te´cnicas de espectroscop´ıa Raman UV y el ana´lisis de patrones de EBSD podemos
determinar de forma inequ´ıvoca la direccio´n de crecimiento de los microtubos estudiados
en este Cap´ıtulo, que corresponde con la direccio´n [001].
En el siguiente Cap´ıtulo se realiza un estudio ma´s amplio y detallado sobre los




La gran variedad de me´todos de fabricacio´n de nanoestructuras de TiO2 con al-
ta relacio´n de aspecto, como nanohilos y nanovarillas, se debe al creciente intere´s en
aprovechar las propiedades f´ısicas y qu´ımicas del TiO2 en un gran nu´mero de aplica-
ciones como cata´lisis [28], produccio´n de energ´ıa [235] o sensado de gases [26] donde
un incremento de la relacio´n superficie/volumen da lugar a una mayor la eficiencia del
material. Las estructuras alargadas tambie´n permiten integrar el TiO2 en dispositivos
electro´nicos y optoelectro´nicos [68, 236, 237] y as´ı ampliar el nu´mero de aplicaciones.
De esta forma se han empleado me´todos sol-gel [65], hidrotermales [67], CVD, PLD,
VLS [68] o anodizacio´n cato´dica [26, 69] para la s´ıntesis de nanoestructuras alargadas
de TiO2 como nanohilos y nanovarillas.
Las condiciones de alta temperatura encontradas por Maestre et al. [41] para el cre-
cimiento de microestructuras alargadas de TiO2 a partir de TiO2 puro (∼ 1500 ◦C) no
han podido ser optimizadas mediante el uso de nanopart´ıculas de TiO2 como precursor.
La elevada temperatura de fusio´n del TiO2 (1840 ◦C [41]) dificulta llegar a las condi-
ciones de presio´n de vapor necesarias para el crecimiento de estructuras mediante VS
[72]. Algunas estrategias como emplear un material precursor con menor temperatura
de fusio´n, o de baja temperatura de oxidacio´n han permitido reducir la temperatura
de crecimiento. Por ejemplo, Sun et al. [238] consiguieron reducir la temperatura de
crecimiento de nanoestructuras de SnO2 de 1400 ◦C [41] a 800 ◦C empleando Sn como
material precursor en lugar de polvo de SnO2. De la misma forma Zhang et al. [72]
demostraron que el crecimiento de nanohilos de ZnO se reduce de 800 a 500 ◦C al
emplear Zn en lugar de ZnO. En nuestro caso hemos comprobado que empleando TiN
o Ti como material precursor es posible reducir la temperatura de los tratamientos VS
obteniendo nano- y microestructuras a temperaturas comprendidas entre 800 y 900 ◦C,
donde la dina´mica del flujo de Ar sobre la pastilla, as´ı como un mayor control de la
atmo´sfera oxidante podr´ıan ser factores a tener en cuenta para la promocio´n de un tipo
de microestructura en particular.
Los resultados obtenidos en los tratamientos te´rmicos empleando Ti meta´lico como
precursor indican que la “ventana de crecimiento” de estructuras es relativamente re-
ducida, de entre 850 y 900 ◦C, para microvarillas lisas y microvarillas escalonadas. Las
201
5. Crecimiento de Micro- y Nanoestructuras Alargadas de TiO2
microestructuras son ma´s gruesas en los tratamientos a mayor temperatura y su longi-
tud se incrementa ligeramente a medida que se prolonga la duracio´n de los tratamientos,
sin embargo la relacio´n de aspecto que se consigue es muy baja (menor que 1:10). En
el caso de los nanohilos, con una relacio´n de aspecto mayor que las microvarillas, la
“ventana de crecimiento” puede ser incluso menor, ya que so´lo se ha observado una baja
densidad de nanohilos en los tratamientos de 1 h de duracio´n a 850 ◦C. Pese a que el Ti
meta´lico tiene un punto de fusio´n relativamente alto (1668 ◦C [68]), es un material que
se oxida ra´pidamente y a bajas temperaturas, incluso a temperatura ambiente [239].
Este podr´ıa ser el motivo de la baja densidad de estructuras alargadas observada ya
que la rapidez con la que se oxida la superficie del Ti impide alcanzar las condiciones
necesarias para el crecimiento de estructuras, adema´s de limitar la duracio´n de los tra-
tamientos a 1 o 2 h. Tambie´n se han observado estructuras escalonadas que ocupan
pra´cticamente toda la superficie de las pastillas cuyas dimensiones, desde cientos de
nm hasta µm, se pueden controlar variando el tiempo de los tratamientos te´rmicos.
Estas estructuras podr´ıan servir como centros de nucleacio´n para asistir el crecimiento
de estructuras alargadas empleando otro precursor, como podr´ıa ser TiN, reducien-
do considerablemente el tiempo de los tratamientos te´rmicos. En la literatura apenas
existe informacio´n sobre el crecimiento de estructuras alargadas de TiO2 mediante VS
empleando polvo de Ti meta´lico como precursor. Sin embargo, es ma´s frecuente encon-
trar estudios donde se emplean la´minas de Ti para la fabricacio´n de nanoestructuras
alargadas mediante anodizacio´n cato´dica [69]. Nechache et al. [68] consiguieron crecer
nanohilos de TiO2 iniciando el crecimiento mediante VLS a 800 ◦C empleando Au como
catalizador, para posteriormente crecer nanohilos mediante PLD utilizando un blanco
de Ti. Sin embargo, la relacio´n de aspecto de los nanohilos alcanzada por este me´todo
es muy reducida.
Empleado TiN como material precursor se ha obtenido una “ventana de crecimiento”
de estructuras superior, entre 800 y 900 ◦C, donde se ha observado una gran variedad
de morfolog´ıas (nanohilos, varillas, hoja, placas,...) con alta relacio´n de aspecto, que
podr´ıa llegar a alcanzar una relacio´n de 1:1000 en el caso de los nanohilos de menor
dia´metro (∼ 40 nm). Pese a la gran cantidad de estudios centrados en la fabricaciones
de estructuras alargadas de TiO2, existe escasa informacio´n acerca de estructuras de
crecimiento bidimensional como hojas o placas. Algunos ejemplos como los estudios
realizados por Cheng et al. [240] y Zhou et al. [241] obtuvieron estructuras de morfolog´ıa
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Figura 5.31: Esquema de las etapas de crecimiento de las nano- y microestructuras crecidas
empleando TiN como precursor.
bidimensional de TiO2 (rutilo) con forma de placas y nanocintas, aunque la relacio´n
de aspecto conseguida es baja en comparacio´n con las obtenidas en este trabajo de
investigacio´n.
El crecimiento de las estructuras con distinta morfolog´ıa se produce de forma si-
multa´nea en una misma pastilla, donde las estructuras de menor dimensio´n lateral
(como nanohilos de alta relacio´n de aspecto) se encuentran en la regio´n menos oxidada
(centro de la pastilla) y las estructuras de mayores dimensiones (microvarillas escalo-
nadas) se encuentran en la regio´n ma´s oxidada de la pastilla, hacia el borde. De esta
forma, dentro de un mismo tratamiento te´rmico se pueden observar las diferentes eta-
pas de crecimiento de las estructuras de TiO2, siguiendo un esquema de crecimiento
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como el de la Figura 5.31, donde las microestructuras podr´ıan ser etapas posteriores
al crecimiento de nanohilos (v´ıa 1) o varillas escalonadas (v´ıa 2). En la primera v´ıa se
forman estructuras bidimensionales como hojas, placas o espadas sime´tricas respecto
de un eje central. En la segunda v´ıa se dar´ıa un crecimiento menos aniso´tropo dando
lugar a las puntas de flechas o a microvarillas escalonadas de seccio´n de ∼ 1 − 2 µm
y alta relacio´n de aspecto, que en las regiones pro´ximas al borde de la pastilla (ma´s
oxidadas) crecen hasta dar lugar a microvarillas acabadas en pira´mide de mayor gro-
sor. Algunos casos como las espadas podr´ıan ser etapas de crecimiento posteriores a las
placas o flechas. Que el crecimiento, se desarrolle por dos v´ıas diferentes sugiere que los
mecanismos de crecimiento de estructuras 2D (hojas, placas) y estructuras escalonadas
podr´ıa ser distinto. Gao et al. [242] observaron un crecimiento 2D a partir de estruc-
turas 1D en CdS que atribuyen a un diferente ratio de crecimiento de ciertos planos
cristalinos durante el proceso VS. En el TiO2 se conoce que los planos ma´s estables
energe´ticamente son los de la familia {110} [45, 240, 241], de forma que es probable que
el crecimiento bidimensional se desarrolle a lo largo de estos planos. La alta simetr´ıa
de las estructuras tipo hoja sugiere adema´s que el crecimiento 2D se produce en las dos
direcciones perpendiculares al nanohilo que sierve de “semilla”. Un mecanismo similar
podr´ıa ser el que produzca las estructuras escalonadas, cuyo crecimiento se debe al
apilamiento de placas bidimensionales a lo largo de la direccio´n de crecimiento, como
tambie´n ha sido observado en otros sistemas como ZnO [243].
Los resultados de la CL y PL sugieren diferencias en la estructura de defectos en
funcio´n del tipo precursor empleado, y tipo de morfolog´ıa. De esta forma, las muestras
crecidas a partir de Ti meta´lico muestran una menor intensidad relativa en la banda
del IR (1,52 eV) asociado a defectos intersticiales de Ti3+ [140]. Esto podr´ıa indicar
que la superficie de Ti presenta baja deficiencia de ox´ıgeno. Las estructuras de menor
dimensio´n crecidas empleando TiN como nanohilos y hojas tienen una mayor emisio´n
relativa de CL en el rango VIS, relacionada con defectos de ox´ıgeno [65, 143, 145], en
comparacio´n con la banda del IR, relacionada con intersticiales de Ti3+ [140]. De esta
forma, la intensa sen˜al de PL de los nanohilos indican una gran densidad de defectos,
tanto Ti3+ como VO, lo que puede indicar una superficie altamente reactiva adecuadas
para aplicaciones fotocatal´ıticas [142]. Las estructuras escalonadas siguen mostrando
una gran sen˜al de PL aunque con una menor relacio´n de emisiones IIR/IVIS. El cre-
cimiento escalonado da lugar a una alta densidad de defectos, que en este caso puede
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estar afectando principalmente al mecanismo de recombinacio´n de los defectos de O.
Finalmente, las estructuras tipo hojas o placas presentan un alto grado de cristalinidad,
como ha sido posible comprobar a partir de los espectros Raman polarizados, lo que
puede indicar que se tratan de estructuras monocristalinas o con dominios cristalinos de
grandes dimensiones. Esto puede ser la razo´n de obtener tan poca sen˜al de luminiscen-
cia asociada a defectos. Las emisiones del rango UV en torno a 3 eV pueden ser debidas
a recombinaciones radiativas de electrones excitados en la BC con huecos de la BV,
ya que la energ´ıa de estas emisiones es pro´xima al intervalo de energ´ıas prohibidas del
TiO2 (∼ 3,05 eV [188]). Sin embargo, en los nanohilos estas emisiones son ma´s intensas,
por lo que tambie´n pueden ser de tipo excito´nico debido a electrones auto-atrapados
en unidades octae´dricas TiO6 [146].
Las mezclas de Ti o TiN con Cr2O3 ha permitido obtener estructuras alargadas a
temperaturas por debajo de 900 ◦C favoreciendo el crecimiento de microvarillas con
nanoescalones en las caras laterales, similares a las observadas en ausencia de Cr2O3
en la mezcla. Por otro lado, el Cr inhibe el crecimiento de nanohilos y microvarillas
de alta relacio´n de aspecto. Sin embargo, los frecuentes cambios de direccio´n de creci-
miento sugieren que el Cr favorece el desarrollo de ciertos planos cristalinos del TiO2
lo que puede indicar una menor energ´ıa de difusio´n del Cr a lo largo de ciertas direc-
ciones cristalogra´ficas en la fase rutilo del TiO2. Mediante los patrones de difraccio´n
XRD se observo´ que los planos (002) dominan en los tratamientos realizados a partir
de TiN+Cr2O3. La familia de planos {001} del TiO2 (rutilo) son los menos estables
energe´ticamente [45]. Cheng et al. [240] consiguieron estabilizar los planos (001) en
presencia de MoO3, por lo que es probable que el Cr tenga un efecto similar en los
tratamientos realizados a 800−900 ◦C.
Los tratamientos a alta temperatura, en un rango de entre 1250−1300 ◦C, dan lugar
a estructuras de morfolog´ıa tubular y microvarillas de seccio´n cuadrada o rectangular de
alta cristalinidad formadas por caras laterales que podr´ıan considerarse monocristales
de TiO2. Estas estructuras so´lo han sido observadas en presencia de Cr, empleando dos
tipos de precursor diferentes (TiN y np de TiO2 dopadas con Cr). El ma´ximo contenido
en Cr observado es, en valor promedio, de un 3 % cat. de Cr. En las muestras crecidas
a partir de TiN+Cr2O3 se observo´ una menor homogeneidad en la distribucio´n del Cr
en comparacio´n con las muestras crecidas a partir de Cr05 y Cr10. Chiodi et al. [130]
observaron que el co-dopado de TiO2 con Cr y N incrementa la solubilidad del Cr. De
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esta forma, la presencia de N durante el crecimiento podr´ıa explicar el aumento de la
concentracio´n de Cr de forma local observada mediante EDS. De acuerdo a nuestros
resultados, es probable que el Cr se difunda preferentemente a lo largo de los planos
{110} del TiO2 (rutilo) favoreciendo el crecimiento aniso´tropo que da lugar a estructuras
como microtubos y varillas de seccio´n cuadrada o rectangular.
Gracias a la combinacio´n de las te´cnicas EBSD+Raman se ha podido determinar de
forma inequ´ıvoca la direccio´n de crecimiento de los microtubos, sin necesidad de utilizar
te´cnicas ma´s habituales como la microscop´ıa electro´nica de transmisio´n. El ana´lisis de
los patrones de EBSD y espectros Raman polarizados indican que los planos laterales
de las estructuras corresponden a planos (110) del TiO2 (rutilo). La baja energ´ıa su-
perficial asociada a la familia de planos {110} en comparacio´n con otros planos de la
fase rutilo del TiO2 [45] puede favorecer un tipo de crecimiento como el observado en
las microestrucutras tubulares y varillas crecidas a temperaturas superiores a 1200 ◦C.
En el presente estudio se ha demostrado que la presencia de Cr durante el crecimiento
de microestructuras favorece el desarrollo de los planos (110), lo que sugiere que el Cr
tiene facilidad para difundise a lo largo de estos planos cristalogra´ficos.
El hecho de que en las muestras tratadas a mayor temperatura o durante ma´s
tiempo la presencia de estructuras tubulares disminuya en favor de microvarillas puede
ser debido a que los microtubos representan una fase ma´s temprana de crecimiento,
que en una etapa posterior dar´ıa lugar a microvarillas. De esta forma, el grosor de las
paredes de los tubos siguen creciendo durante el tratamiento, siendo ma´s acelerado a
mayor temperatura por una mayor difusio´n del material precursor. Este mecanismo se
ha observado analizando la parte central de los tubos (Figura 5.25 c)) donde la oquedad
central del tubo se encuentra parcialmente llena y llegando a observarse incluso los
escalones que indican que el crecimiento de las caras se produce hacia el interior de
las estructuras dando lugar finalmente a microvarillas. Este mecanismo de crecimiento
tambie´n ha sido observado en otros sistemas tetragonales que cristalizan en fase rutilo
como IrO2 [244], SnO2 [74] o GeO2 [245].
En la literatura se pueden encontrar algunos estudios que datan desde finales de
los an˜os 90 donde se han conseguido fabricar estructuras de TiO2 en fase anatasa
con morfolog´ıas tubulares empleando tratamientos hidrote´rmicos en disolucio´n acuosa
[64], mediante anodizacio´n electroqu´ımica [70], o mediante s´ıntesis sol-gel utilizando
sulfatos de amonio y nanotubos de carbono (CNT) como molde [66], por citar algunos
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ejemplos. Sin embargo, existen muy pocos estudios donde se haya conseguido crecer
tubos monofa´sicos de rutilo o con alto grado de cristalinidad, generalmente debido a
que los nanotubos de anatasa colapsaban durante el proceso de transicio´n de fase. En
este campo Eder et al. [246] consiguieron fabricar nanotubos de rutilo policristalino
mediante s´ıntesis sol-gel utilizando CNTs como molde. A pesar de poder controlar
el dia´metro de las caras internas, el me´todo requiere de un proceso de combustio´n
para retirar los restos de CNT lo que puede modificar las prestaciones del material
resultante. En 2010 Kim et al. [247] consiguieron obtener nanotubos de TiO2 utilizando
nanopart´ıculas de anatasa con diferentes taman˜os sometidas a tratamientos te´rmicos
entre 500 y 1300 ◦C. Sin embargo, pese a obtener nanotubos de TiO2 policristalino,
so´lo los tratamientos a altas temeperaturas (> 1000 ◦C) daban como resultado rutilo
monofa´sico. En 2011 Niwa et al. [248] proponen un me´todo para la s´ıntesis de micro- y
nanotubos de rutilo monocristalino utilizando un sistema de alta presio´n denominado
Celda de Yunque de Diamante en el que someten a una placa de Ti meta´lico a una
presio´n de hasta 2 GPa bajo radiacio´n la´ser IR. Sin embargo, en el me´todo no se
especifica la temperatura alcanzada durante el crecimiento, aunque se estima que es
inferior a 3000 K. En nuestro caso se ha conseguido obtener microtubos de forma
reproducible a temperaturas del orden de 1250 ◦C, pudiendo controlar la concentracio´n
del dopado variando para´metros como la temperatura y tiempo de los tratamientos
te´rmicos. Hasta la fecha, no se han encontrado otros estudios centrados en la s´ıntesis
de estructuras tubulares monocristalinas de rutilo.
El intere´s en modificar las propiedades f´ısicas y qu´ımicas de estas nanoestrucutras
mediante el dopado se debe a su potencial para aplicaciones donde una estructura
cristalina con propiedades f´ısico-qu´ımicas, o´pticas o meca´nicas caracter´ısticas permi-
tan mejorar o ampliar campos de investigacio´n como puede ser el disen˜o de micro-
dispositivos optoelectro´nicos o sensores. En la literatura se pueden encontrar estudios
de nanotubos de TiO2 dopados con C o N empleando me´todos te´rmicos en atmo´sfera
controlada [22, 28]. Tambie´n se ha conseguido dopar con una gran variedad de metales
como W, Mo, Al, Ta, Zr o Nb durante el proceso de crecimiento de los tubos [22]. Otros
me´todos ma´s comunes como la implantacio´n io´nica han sido empleadas por Ghicov et
al. [70] para obtener nanotubos de TiO2 dopados con Cr. Sin embargo, como es comu´n
a este me´todo, las muestras precisan de un proceso de recocido posterior para recupe-
rar la cristalinidad perdida durante el bombardeo io´nico. En nuestro caso, el proceso
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de dopado y cristalizacio´n se realiza durante el crecimiento. La temperatura empleada
en los tratamientos te´rmicos y la alta cristalinidad observada podr´ıan indicar que el
Cr se encuentra incorporado en la posicio´n ma´s estable dentro de la red cristalina del
TiO2 (rutilo), que a la vista de los resultados podr´ıa ser mediante la sustitucio´n de
a´tomos de Cr en posiciones octae´dricas de iones Ti4+. De esta forma, los microtubos
y microvarillas de TiO2 dopadas con Cr pueden servir como modelo para el estudio de
la incorporacio´n del Cr en TiO2 (rutilo), y en particular, se podra´n estudiar los efectos
del Cr en el plano (110). Estos efectos van a ser estudiados en profundidad en siguiente
Cap´ıtulo.
5.4. Conclusiones
En el presente Cap´ıtulo se ha estudiado la fabricacio´n de estructuras alargadas de
TiO2 puro y dopado con Cr empleando tratamientos te´rmicos VS empleando diferentes
tipos de precursor. Usando Ti meta´lico y TiN se han conseguido micro y nanoestruc-
turas de TiO2 de alta pureza. Las muestras crecidas en tratamientos de 1−2 h a partir
de Ti dan lugar a una baja densidad de estructuras alargadas y una gran densidad de
nanoestructuras escalonadas. Se ha observado que la ra´pida oxidacio´n del Ti dificulta
el crecimiento de estructuras mediante el proceso VS, aunque la gran densidad de na-
noescalones podr´ıan actuar como centros de nucleacio´n para asistir el crecimiento de
nanoestructuras combinando con otros precursores.
Los tratamientos con TiN como precursor dan lugar a una gran variedad de mor-
folog´ıas como nanohilos y microvarillas con una relacio´n de aspecto muy alta (entre
1:100 y 1:1000) adema´s de estructuras laminares (hojas y placas) y varillas con facetas
nanoescalonadas. El crecimiento de estructuras de morfolog´ıa bidimensional mediante
VS es muy poco frecuente en TiO2 (rutilo), por lo que una optimizacio´n de las condi-
ciones de flujo y temperatura de crecimiento podr´ıa permitir estudiar el mecanismo de
crecimiento en profundidad. Algunas de estas morfolog´ıas, como las bi-dimensionales,
presentan gran intere´s al ser muy poco frecuentes y poco estudiadas en el caso del TiO2
(rutilo) y podr´ıan mejorar su aplicabilidad.
Mediante el ana´lisis de los espectros de CL y PL se ha observado que las mues-
tras crecidas empleando Ti como precursor muestran una baja densidad de defectos
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intersticiales Ti3+, mientras que en las muestras crecidas empleando TiN como precur-
sor muestran una mayor sen˜al de luminiscencia. Tanto la sen˜al total de luminiscencia,
como la intensidad relativa asociada a los defectos intersticiales de Ti3+ dependen del
tipo de estructura, siendo mucho ma´s eficiente para los nanohilos frente a las placas.
An˜adiendo Cr2O3 al polvo precursor se ha observado que se favorece el crecimiento
de microestructuras alargadas a temperaturas por debajo de 900 ◦C. En tratamientos
te´rmicos a temperaturas comprendidas entre 1250−1300 ◦C se han observado microtu-
bos y microvarillas de seccio´n cuadrada o rectangular que no hab´ıan sido observados
en ausencia de Cr. Los resultados de EDS confirman la presencia de Cr en las micro-
estructuras hasta un ∼ 3 % cat. de Cr. El contenido es ma´s homoge´neo y controlable
empleando como material precursor Cr05 y Cr10 en lugar de TiN+Cr2O3, pudiendo
controlar el contenido en Cr variando para´metros como la concentracio´n de Cr ini-
cial, tiempo y temperatura de los tratamientos te´rmicos. Mediante la combinacio´n de
te´cnicas EBSD+Raman se ha determinado que la direccio´n de crecimiento de las micro-
varillas y microtubos dopados con Cr corresponde a la direccio´n [001]. Los resultados de
la caracterizacio´n cristalogra´fica sugieren que el Cr se difunde preferentemente a lo lar-
go de los planos {110} del TiO2 (rutilo) favoreciendo el crecimiento aniso´tropo que da
lugar a estructuras de morfolog´ıa tubular y varillas de seccio´n cuadrada o rectangular.
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6 Caracterizacio´n de micro-tubos y varillas de TiO2dopadas con Cr
Conocer el mecanismo de incorporacio´n del Cr y las modificaciones que produce
en las propiedades f´ısicas y electro´nicas del TiO2, as´ı como los cambios asociados a la
morfolog´ıa, tiene gran intere´s debido a su potencial en aplicaciones en diversos campos
como la optoelectro´nica [70, 92], cata´lisis y fotocata´lisis [82, 130, 180], sensado de gases
[249], aplicaciones magne´ticas [90] o produccio´n y almacenamiento de energ´ıa [25], por
citar algunos ejemplos.
En este Capitulo se va a profundizar en la caracterizacio´n de microtubos y varillas
de TiO2 dopadas con Cr crecidas mediante tratamientos VS empleando nanopart´ıculas
Cr05 y Cr10 como precursor. La escasa informacio´n que existe en la literatura sobre
estructuras monocristalinas tubulares de TiO2, y dopadas con Cr en particular, hacen
que las estructuras estudiadas en el presente Cap´ıtulo sean de especial intere´s por sus
caracter´ısticas morfolo´gicas, calidad cristalina y homogeneidad del dopado, u´nicas hasta
la fecha. El estudio realizado sobre los microtubos y microvarillas puede servir como
modelo para estudiar otros sistemas que cristalizan en la fase rutilo como CrO2, SnO2
o RuO2 [44]. Se prestara´ especial atencio´n a los efectos de la incorporacio´n del Cr en los
modos vibracionales del TiO2 mediante la espectroscop´ıa Raman UV y VIS polarizada,
as´ı como al estudio de las propiedades o´pticas mediante el ana´lisis de espectros de CL
y PL, utilizando como referencia los estudios previos del Cap´ıtulo 3 realizados sobre el
material precursor (Cr05 y Cr10). La estructura electro´nica se estudiara´ en profundidad
mediante experimentos XPS, XPS resonante y XAS, y los resultados se van a comparar
con simulaciones de la densidad de estados (DOS) defectos puntuales en TiO2 (vacantes
de ox´ıgeno, Cr sustitucional y defectos combinados) mediante DFT.
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6.1. Efectos del dopado con Cr en el espectro Raman de
TiO2 monocristalino
En los Cap´ıtulos 3 y 4 se ha estudiado con detalle la influencia de una gran variedad
de dopantes en el espectro Raman de las fases cristalinas rutilo y anatasa del TiO2. Sin
embargo, las muestras estudiadas previamente estaban compuestas por polvo formado
por nanopart´ıculas de decenas de nm, por lo que en cada espectro se recoge la sen˜al
procedente de las dispersiones Raman de todas las part´ıculas orientados aleatoriamente
expuestas bajo el haz del la´ser (∼ 2 µm de dia´metro). Bajo estas condiciones se pierden
los efectos de anisotrop´ıa de los modos vibracionales respecto de la polarizacio´n del
la´ser. En el Apartado 5.2.3 del Cap´ıtulo 5 se ha comprobado que es posible observar
efectos de anisotrop´ıa de los modos vibracionales debido a que las microestructuras en
forma de microtubos y varillas son monocristalinas y se han analizado de forma aislada.
De entre los modos vibracionales del TiO2 (rutilo), el ma´s sensible a la anisotrop´ıa es el
modo de simetr´ıa A1g (611 cm−1), gracias a ello ha sido posible determinar la direccio´n
de crecimiento de las varillas y tubos, como se ha detallado en el Cap´ıtulo 5.
Figura 6.1: Esquemas de la incidencia del la´ser y a´ngulo de polarizacio´n δ para un monocristal
de TiO2 (110) y una microestructura de TiO2 (110) dopada con Cr.
Para estudiar el efecto del Cr en el espectro Raman se ha realizado un estudio
similar al descrito en el Apartado 5.2.3 del Cap´ıtulo 5 comparando, en esta ocasio´n,
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las diferencias entre los espectros Raman de un monocristal de TiO2 (110) puro y la
superficie de una microestructura de TiO2 dopada, que de acuerdo a los resultados
obtenidos mediante EBSD (Apartado 5.2.3 del Cap´ıtulo 5), corresponde a un mono-
cristal de TiO2 (110) dopado con Cr. En la Figura 6.1 se muestran los esquemas que
representan el montaje experimental para la obtencio´n de espectros Raman polarizados
para un monocristal de TiO2 (110) y una microestructura de TiO2 (110) dopada con
Cr, donde se indica la direccio´n de incidencia del haz del la´ser y el origen del a´ngulo
de polarizacio´n δ. La polarizacio´n del la´ser se encuentra en todo momento paralela a
la superficie (110) de los monocristales.
Figura 6.2: a) Mapa de intensidad Raman en funcio´n de la energ´ıa de los modos vibracionales
(eje X) y el a´ngulo de polarizacio´n δ (eje Y) para un monocristal de rutilo (110); b) Ampliacio´n
de la regio´n entre 750−900 cm−1 donde se observa la evolucio´n del modo B2g.
En el mapa de la Figura 6.2 a) esta´ representada la intensidad de sen˜al Raman
(de acuerdo a la leyenda de la barra de colores de la derecha) en funcio´n de la energ´ıa
de los modos vibracionales en cm−1 (eje X) y el a´ngulo de polarizacio´n δ entre 0 y
90◦ (eje Y) para un monocristal de TiO2 (110) segu´n el esquema de la Figura 6.1. En
la parte superior del mapa se han marcado las posiciones de los modos vibracionales
caracter´ısticos de la fase rutilo. Se puede observar que los modos ma´s sensibles al a´ngulo
de polarizacio´n (paralela al plano (110) del rutilo) son los de simetr´ıa A1g (611 cm−1)
y B2g (826 cm−1) pasando de un valor ma´ximo de intensidad para δ = 0◦ a un mı´nimo
para δ = 90◦. En la Figura 6.2 b) esta´ representada la ampliacio´n entre 750−900 cm−1
donde se observa con mayor detalle la evolucio´n del modo B2g, inicialmente centrado en
827 cm−1. En la Figura 6.3 se muestra el resultado tras realizar el mismo experimento
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sobre la superficie lateral de un microtubo de TiO2 dopado con Cr, que corresponde a
la familia de planos {110} del rutilo. En el mapa de la Figura 6.3 a) se puede observar
que el resultado es semejante al obtenido para el monocristal de rutilo (110) en el
rango comprendido desde 100 y 750 cm−1, donde se encuentran la mayor´ıa de modos
vibracionales de primer orden de esta fase. Sin embargo, se observa una clara diferencia
en la evolucio´n con el a´ngulo δ del modo de simetr´ıa B2g (826 cm−1) si comparamos
las regiones marcadas de los mapas de las Figuras 6.2 a) y 6.3 a). En el microtubo
dopado con Cr la intensidad del modo B2g es pra´cticamente invariable en todo el rango
de δ. En la Figura 6.3 b) esta´ representado con mayor detalle la evolucio´n de este
modo vibracional. Se puede observar que a pesar de no modificar significativamente
su intensidad a medida que se var´ıa el a´ngulo de polarizacio´n δ, su centro se desplaza
desde 827 cm−1 para δ = 0◦ hasta 810 cm−1 para δ = 90◦. Este es un efecto comu´n a
todas las microestructuras observadas.
En la Figura 6.3 c) esta´n representados los espectros Raman, normalizados al valor
de la intensidad del modo A1g (611 cm−1), de microtubos junto con el monocristal de
rutilo (110) obtenidos con a´ngulos de polarizacio´n δ = 0 y 90◦. Las estructuras han
sido crecidas a 1300 ◦C durante 10 h empleando precursores Cr05 y Cr10, por lo que el
contenido en Cr es de aproximadamente 2,1 y 2,8 % cat. Cr, respectivamente, acuerdo
a la Tabla 5.4. Se puede observar una mayor intensidad relativa de la regio´n del modo
B2g (826 cm−1) a medida que se incrementa el contenido en Cr, siendo e´ste modo el
ma´s sensible a la presencia del dopante en TiO2 (rutilo). En la ampliacio´n de la regio´n
de bajas energ´ıas (recuadro de la Figura 6.3 c)) se observan dos contribuciones de baja
intensidad localizadas en 139 y 154 cm−1, donde esta u´ltima incrementa ligeramente
su intensidad a medida que se incrementa el contenido en Cr.
Empleando el la´ser VIS de 633 nm podemos estudiar los efectos de la incorporacio´n
del Cr en todo el volumen de la muestra. Como se observa en la Figura 6.4, donde
se han representado los espectros obtenidos en configuraciones -Y(XX)Y, -Y(XZ)Y y
-Y(ZZ)Y, el comportamiento es similar al observado para el la´ser UV (Apartado 5.2.3
del Cap´ıtulo 5). Sin embargo, con el la´ser VIS tambie´n se observa una contribucio´n
muy estrecha localizada en 520 cm−1 que procede del sustrato de Si. En la Figura
6.4 a) tambie´n se ha representado el espectro caracter´ıstico de una muestra de TiO2-
np(R) sinterizada a 1300 ◦C (TiO2 Sint.) cuyos granos tienen dimensiones similares
a la anchura de las microestructuas, del orden de 1 − 10 µm (ver Figura 3.6 c)) que
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Figura 6.3: a) Mapa de intensidad Raman en funcio´n de la energ´ıa de los modos vibracionales
(eje X) y el a´ngulo de polarizacio´n δ (eje Y) obtenido sobre el plano (110) de un microtubo
de TiO2 dopado con Cr; b) Ampliacio´n de la regio´n entre 750−900 cm−1 donde se observa la
evolucio´n del modo B2g; c) Espectros Raman normalizados con a´ngulos de polarizacio´n δ = 0◦
y δ = 90◦ en funcio´n de la concentracio´n de Cr. Ampliacio´n de la regio´n de bajas energ´ıas en
el recuadro de c).
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Figura 6.4: a) Espectros Raman obtenidos con el la´ser VIS (polarizado) de un microtubo en
configuracio´n -Y(XX)Y y -Y(ZZ)Y y -Y(XZ)Y. Ampliacio´n del modo B1g en el recuadro de a);
Ampliacio´n de los modos de simetr´ıa b) Eg y c) A1g.
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emplearemos como referencia de TiO2 masivo y sin dopar. Los principales cambios que
se observan en la muestras dopadas con Cr se encuentran en torno a la regio´n de bajas
energ´ıas (recuadro de la Figura 6.4 a)), donde se observa que el modo B1g (140 cm−1) se
encuentra ligeramente desplazado hacia mayores energ´ıas en el microtubo a la vez que
se observan contribuciones de gran anchura en torno a 100 cm−1, tambie´n observadas en
las nanopart´ıculas que componen el polvo precursor estudiado en la Apartado 3.1.3.2
del Cap´ıtulo 3. En configuracio´n -Y(XX)Y se observa el modo MP’ (∼ 700 cm−1)
con mayor intensidad relativa y definicio´n que en TiO2 Sint. y la regio´n de mayor
energ´ıa, donde se encuentra el modo B2g (826 cm−1), muestra un ligero incremento de
su intensidad relativa. En las Figuras 6.4 b) y c) se muestran las regiones de los modos
de simetr´ıa Eg (447 cm−1) y A1g (611 cm−1), respectivamente. Se puede observar que
los modos Eg y A1g correspondientes al microtubo dopado con Cr esta´n ligeramente
desplazados respecto a los mismos modos de la muestra sinterizada (TiO2 Sint.). De
esta forma, el modo Eg se encuentra en 444 cm−1, a unos 2 cm−1 menos que la muestra
de TiO2-np(R) sinterizada (446 cm−1). Por el contrario, el modo A1g se encuentra en
611 cm−1, a unos 2 cm−1 ma´s energ´ıa que la muestra de TiO2-np(R) sinterizada (609
cm−1). En la Figura 6.4 c) tambie´n se puede apreciar la mayor anchura del modo A1g
en la microestructura dopada.
6.2. Propiedades o´pticas en microestructuras de TiO2 do-
padas con Cr
Las propiedades o´pticas han sido analizadas mediante CL en un SEM, empleando
un potencial de aceleracio´n de 18 kV a temperaturas entre 100−300 K, y PL en un
microscopio o´ptico confocal, empleando dos la´seres, UV (λ = 325 nm) y VIS (λ = 633
nm), a temperatura ambiente (300 K). El uso de dos tipos de la´ser se debe a que,
empleando un la´ser UV obtenemos el espectro de PL en un rango de 1,3 a 3,5 eV,
mientras que empleando el la´ser VIS obtenemos una mayor eficiencia de la regio´n entre
1,3 y 1,8 eV.
6.2.1. Estudio de la sen˜al de CL
La sen˜al de CL nos permite investigar la incorporacio´n de Cr en las microestructu-
ras. Como se detalla en el Cap´ıtulo 3, los espectros de CL de las nanopart´ıculas dopadas
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con Cr, que se han empleado como material precursor, se caracterizan por una banda
que domina el espectro de CL en 1,52 eV, que ha sido asociada a defectos de intersti-
ciales de Ti3+ [140, 143] caracter´ıstico de la fase rutilo del TiO2, una emisio´n estrecha
en 1,79 eV asociada a transiciones intraio´nicas de iones Cr3+ en posiciones octae´dricas
[141] y emisiones a mayores energ´ıas que se extienden entre 2 y 3,4 eV (ver Apartado
3.2.2 del Cap´ıtulo 3).
Figura 6.5: a) Espectros de CL normalizados (respecto del valor de ma´xima intensidad) ad-
quiridos a 300 y 110 K en estructuras crecidas a 1300 ◦C a partir de Cr10; b) Espectros de
CL normalizados respecto del valor ma´ximo de intensidad obtenidos a 120 K correspondiente
a microestructuras crecidas a 1300 ◦C a partir de Cr05 y Cr10, granos sinterizados de Cr05 a
1200 ◦C y polvo precursor (Cr05) de referencia; c) Variacio´n de la sen˜al de CL (sin normalizar)
entre 100 y 120 K en muestras crecidas a 1300 ◦C a partir de Cr10; d)Ampliacio´n de la regio´n
comprendida entre 1,4 y 2,0 eV de c).
En la Figura 6.5 a) se muestran los espectros de CL normalizados, respecto del valor
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de ma´xima intensidad, adquiridos a 300 y 110 K de microestructuras de una muestra
Cr10-1300 15h. El contenido en Cr de las microestructuras crecidas en este tratamiento,
de acuerdo a los resultados de EDS, se encuentra en torno a 2,6 % cat Cr. La sen˜al de
luminiscencia es diferente a la de los polvos precursores (Figura 3.10 del Cap´ıtulo 3),
con cambios que afectan principalmente a las intensidades relativas de las emisiones
de CL en 1,52 eV. En este caso, su intensidad relativa se ha reducido, de forma que
las emisiones de mayor energ´ıa, en la regio´n VIS/UV, dominan el espectro de CL. La
sen˜al de CL a temperatura ambiente por lo general es muy de´bil y requiere tiempos de
exposicio´n muy largos, que unido a los efectos de carga espacial en el SEM dificultan
la obtencio´n de espectros. Sin embargo, reduciendo la temperatura es posible obtener
mayor emisio´n de luminiscencia, lo que nos permite adquirir los espectros con menor
sen˜al de ruido, mayor definicio´n y con menor tiempo de exposicio´n. Como se observa
en la Figura 6.5 a), al reducir la temperatura hasta 110K, la banda del IR (1,52 eV)
incrementa ligeramente su intensidad relativa y se observa con mayor definicio´n que
a temperatura ambiente (300 K). Reduciendo la temperatura tambie´n se observa la
contribucio´n asociada a las transiciones intraio´nicas del Cr, en torno a 1,8 eV, como se
ha marcado con una flecha en la Figura 6.5 a). Las emisiones entre 2 y 3,5 eV tambie´n
modifican su intensidad relativa, de forma que la emisio´n con un ma´ximo en torno a
2,5 eV domina el espectro a 110 K, mientras que a 300 K es la banda localizada en
torno a 3 eV la que domina el espectro de CL.
En la Figura 6.5 b) se muestran espectros de CL normalizados respecto del va-
lor de ma´xima intensidad medidos a 120 K correspondientes a muestras sometidas a
tratamientos te´rmicos de Cr05-1200 10h, Cr05-1300 10h y Cr10-1300 10h junto con el
espectro de Cr05 (precursor) de referencia. En los espectros de CL se puede compro-
bar que existen algunas diferencias en funcio´n del contenido en Cr incorporado en las
estructuras. La muestra tratada a 1200 ◦C esta´ compuesta principalmente por granos
sinterizados similares a los observados en la Figura 5.22 a) del Cap´ıtulo 5, donde la
densidad de estructuras es muy baja y los resultados de la cuantificacio´n de Cr me-
diante EDS en granos es de 4,7 % cat. Cr, valor muy pro´ximo al 5,1 % cat. Cr obtenido
para los polvos precursores de Cr05. De esta forma, los espectros de CL resultantes a
baja temperatura son muy similares en las muestras de polvo y los granos sinterizados,
con un ligero incremento de la intensidad en la regio´n del borde de banda (∼ 3 eV) en
la muestra de Cr05 sinterizada.
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Ma´s diferencias se observan en las muestras tratadas a 1300 ◦C donde han crecido
microestructuras alargadas. Los resultados de EDS (Tabla 5.4 en el Apartado 5.2.2.3 del
Cap´ıtulo 5) confirman que la concentracio´n % cat. de Cr es generalmente mayor en las
estructuras crecidas a partir de polvo de Cr10 (2,6 % cat.) que en las crecidas a partir de
Cr05 (1,2 % cat.), aunque existen ligeras variaciones en funcio´n de la morfolog´ıa. En los
espectros de CL de estas muestras se observan diferencias significativas en comparacio´n
con los granos sinterizados y el polvo precursor. En primer lugar se observa una fuerte
influencia de la concentracio´n de Cr en la intensidad relativa de la banda de 1,52 eV
asociada a defectos de Ti3+, reducie´ndose en la muestra con mayor contenido de Cr
(Cr10-1300 10h), a la vez que se incrementa la intensidad relativa de las emisiones de la
regio´n VIS/UV que se extienden entre 2 y 3,4 eV, observa´ndose emisiones centradas en
torno a 2,5 y 3 eV. La pequen˜a banda en torno a 1,8 eV (marcada con una flecha en la
Figura 6.5 a)), que puede deberse a la contribucio´n asociada a las transicio´n intraio´nica
2E−4A del Cr3+, se observa en ambas muestras con presencia de microestructuras. Por
debajo de 120 K esta emisio´n, asociada a iones Cr3+ (1,79 eV), incrementa su intensidad
relativa a la vez que disminuye la intensidad relativa de las emisiones del VIS (en torno
a 2,5−2,4 eV) a medida que se reduce la temperatura hasta 100 K, como se observa en
los espectros de CL sin normalizar de la Figura 6.5 c) y en la ampliacio´n de la regio´n
entre 1,4 y 2 eV de la Figura 6.5 d).
6.2.2. Estudio de la sen˜al de PL
La sen˜al de PL de los materiales precursores y las microestructuras dopadas con Cr
ha sido obtenida a temperatura ambiente en un microscop´ıo la´ser confocal empleando
un la´ser UV de 325 nm y un la´ser VIS de 633 nm. En la Figura 6.6 se muestran los
espectros de PL obtenidos empleando el la´ser UV de los materiales precursores (Cr05 y
Cr10) sin normalizar, y TiO2-np (rutilo) incluido a modo de referencia. La informacio´n
que se obtiene a partir de la sen˜al de PL es semejante a la obtenida mediante CL,
sin embargo, los diferentes mecanismos de excitacio´n inducidos por cada te´cnica hace
que aparezcan diferencias entre ambas sen˜ales. De esta forma, el espectro de PL de los
precursores es muy poco “eficiente” en comparacio´n a los resultados previos de CL, en
especial en la regio´n VIS/UV. En el recuadro de la Figura 6.6 se puede observar en
mayor detalle la regio´n VIS/UV que se caracteriza por la ausencia de la emisio´n de
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1,79 eV y en general una intensidad relativa despreciable en el rango 2 − 3,5 eV, en
comparacio´n con la muestra de TiO2-np (rutilo) sin dopar.
Figura 6.6: Espectros de PL empleando la´ser UV obtenidos a temperatura ambiente de ma-
teriales precursores dopados con 5 y 10 % cat. de Cr y TiO2-np (rutilo) de referencia. En el
recuadro se muestra la ampliacio´n de la regio´n entre 1,7 y 3,2 eV
En las muestras crecidas por tratamientos VS se observan emisiones que se extienden
desde el IR hasta el UV. En la Figura 6.7 a) se muestra el espectro de PL obtenido
con un la´ser UV sobre una estructura crecida a 1300 ◦C durante 10 h mostrada en la
imagen o´ptica de la Figura 6.7 b). En el espectro de PL se distinguen caracter´ısticas
similares a los resultados obtenidos mediante CL como la banda del IR en torno a 1,5
eV, emisiones en el rango VIS dominados por una banda de gran anchura centrada
en torno a 2,35 eV y un hombro bien definido en la regio´n UV en torno a 3 eV, sin
observarse la emisio´n de 1,79 eV identificada previamente mediante CL. El ma´ximo
de la emisio´n del VIS se encuentra ligeramente desplazado hacia menores energ´ıas en
comparacio´n con el espectro de CL a baja temperatura, que se encuentra en 2,5 eV.
Adema´s, la intensidad relativa de la banda del rango VIS respecto de las emisiones del
UV es mayor que en los resultados de CL, donde las emisiones del VIS/UV se resuelven
mejor a baja temperatura.
Sin embargo, una caracter´ıstica propia de los espectros de PL obtenidos en las
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Figura 6.7: a) Espectro de PL empleando la´ser UV (325 nm) correspondiente a una mi-
croestructura crecida Cr05-1300 10h; b) Imagen o´ptica una microestructura aislada de Cr05-
1300 10h; c) Ampliacio´n del rango de energ´ıas entre 2−2,2 eV (570−620 nm en longitudes de
onda de a)) donde se observan modulaciones de ∆λ = 10 nm.
microestructuras es la presencia de modulaciones, ma´s o menos complejas, que se ex-
tienden en todo el espectro, como se puede apreciar en la Figura 6.7 a). En la Figura
6.7 c) se muestra una ampliacio´n de la regio´n marcada en la Figura 6.7 a) expresada
en longitudes de onda (de 570 a 620 nm) donde se observan con mayor detalle la sepa-
racio´n de dos ma´ximos consecutivos correspondiente a estas modulaciones, que para la
estructura de la Figura 6.7 b) del orden de 10 nm.
Estas modulaciones o interferencias son variables dependiendo del tipo de estructura
analizada, de sus dimensiones y de la λ del la´ser empleado. Generalmente las estructuras
tubulares presentan modulaciones ma´s complejas, mientras que en estructuras ma´s
pequen˜as con forma de varillas las modulaciones que se observan son ma´s regulares,
como se observa en la Figura 6.8 a), donde se muestran los espectros de PL de la
banda IR (1,52 eV) obtenidos empleando un la´ser VIS (633 nm) para una microvarilla
so´lida y una microestructura de forma tubular. Las ima´genes o´pticas correspondientes
a cada estructura esta´ incluidas la Figura 6.8 a). Para observar con mayor detalle las
diferencias entre un tipo de estructura y otra se ha ampliado la regio´n entre 1,42 y
1,57 eV (790−870 nm en longitudes de onda) donde se observa que la separacio´n entre
ma´ximos en el espectro del microtubo llega a ser de ∆λ ∼ 4 nm, estando superpuesto
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Figura 6.8: a) Espectros de PL obtenidos empleando la´ser VIS (633 nm) a partir de una
microestructura con forma de varilla y un microtubo; b) Ampliacio´n del espectro a) en la
regio´n comprendida entre 1,42−1,57 eV (790−870 nm en longitudes de onda).
sobre modulaciones de mayor separacio´n. Por otro lado, en la microvarilla la separacio´n
entre ma´ximos es ma´s uniforme, siendo de ∆λ = 35 nm en la regio´n del IR.
6.2.3. Guiado de luz
Las propiedades del guiado de luz en microestructuras de TiO2 dopadas con Cr
se han estudiando comprobando tanto la posibilidad del guiado de luz generada por
fotoluminiscencia como el guiado de una luz monocroma´tica externa. Para ello se han
empleado dos tipos de la´ser con el objetivo de estimular ambos tipos de guiado de luz.
Empleando un la´ser UV se ha enfocado en el extremo (entrada) de una microestruc-
tura de pequen˜as dimensiones y se ha recogido la sen˜al generada (PL) en el extremo
opuesto (salida), gracias a un sistema de espejos incorporado en el microscopio que
permiten desviar el foco del la´ser a una distancia de unos 20−30 µm del punto de ob-
servacio´n, como se muestra en la imagen o´ptica de la Figura 6.9 a). En la Figura 6.9 b)
se muestra la regio´n entre 1,2− 1,8 eV del espectro de PL obtenido en el extremo de la
microestructura. La banda que se observa, con un ma´ximo en el IR (1,5 eV), es carac-
ter´ıstica del TiO2, como tambie´n se ha observado en otras microestructuras similares.
Las pequen˜as dimensiones del foco del la´ser, del orden de 2 µm, y la alta resolucio´n
espacial del sistema (sub- microme´trica), como se ha comprobado en la Apartado 4.6.3
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Figura 6.9: a) Imagen o´ptica de una microestructura excitada mediante luz la´ser UV; b)
Espectro de PL de la regio´n del IR obtenido en el extremo de salida de luz de la microestructura
de a).
del Cap´ıtulo 4, confirman que las emisiones de PL excitadas mediante el la´ser UV
observadas en el extremo de salida, han sido guiadas a lo largo de la microestructura.
Empleando un la´ser VIS podemos observar otras caracter´ısticas del guiado de luz
que no son visibles cuando excitamos con radiacio´n UV. En la Figura 6.10 se muestran
algunos ejemplos de guiado de luz en microestructuras como varillas y tubos dopadas
con Cr empleando un la´ser de λ = 633 nm de color rojo. En la Figura 6.10 a) se
observa que la propia luz del la´ser VIS es guiada a lo largo de una microestructura de
unos 15 µm de longitud. La luz guiada se observa como un pequen˜o punto brillante
en el extremo opuesto del punto de excitacio´n. Cabe puntualizar que no se observan
pe´rdidas a lo largo de la estructura, como puntos o franjas brillantes, lo que indica el
alto grado de cristalinidad que poseen las microestructuras analizadas. En la Figura
6.10 b) tambie´n se observa un tipo de guiado longitudinal, con la diferencia de que la
excitacio´n la´ser se ha producido en el centro de la microestructura. En la imagen de
campo oscuro (Figura 6.10 b) inferior) se pueden distinguir zonas ma´s brillantes en los
dos extremos de la microestructura, generadas por el guiado de la luz incidente en el
centro de la estructura.
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Figura 6.10: a) Guiado de luz VIS (633 nm) en una microestructura excitando en un extremo,
y b) en el centro.
6.3. Discusio´n
• Efecto del Cr en el espectro Raman del TiO2
La particular morfolog´ıa de las estructuras analizadas, con caras laterales de la
familia de planos {110} del TiO2 (rutilo), ha permitido estudiar la dispersio´n Raman
en funcio´n de la polarizacio´n del la´ser, mostrando claras evidencias de los efectos que
produce el Cr en el espectro Raman del TiO2. Empleando el la´ser VIS se ha comprobado
que los modos vibracionales de simetr´ıa Eg y A1g se encuentran ligeramente desplazados
ampliando la energ´ıa que separa estos modos si lo comparamos con una muestra de TiO2
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sinterizado (sin dopar). Puesto que las energ´ıas de las frecuencias asociadas a los modos
vibracionales dependen de las constantes de fuerzas de los enlaces Ti−O, los efectos
que se observan en el espectro Raman pueden estar relacionados con las distorsiones
generadas por la incorporacio´n de Cr, como tensiones en la red o la deficiencia de
ox´ıgeno inducida para alcanzar la neutralidad de carga. En rutilo existen dos tipos de
enlaces Ti−O dependiendo de si se tratan de enlaces apicales o basales relativos a los
octaedros TiO6, por lo que cada enlace tiene asociada una constante de fuerza que da
lugar a las vibraciones caracter´ısticas de esta fase [250]. Como se vio en el Apartado
3.3.2.1 del Cap´ıtulo 3, la incorporacio´n de iones Cr3+ en posiciones octae´dricas en
TiO2 podr´ıa estar relacionado con la reduccio´n del campo cristalino y distorsiones
tetragonales de los iones Ti4+. Esto generar´ıa tensiones en la red del TiO2 (rutilo) en
forma de compresio´n y relajacio´n en los enlaces Ti−O pro´ximos a octaedros CrO6,
modificando las constantes de fuerza caracter´ısticas. En particular se observa que en
las muestras dopadas con Cr los modos de simetr´ıa B1g (142 cm−1) y A1g (610 cm−1) se
desplazan hacia a mayores energ´ıas, mientras que el modo Eg (446 cm−1) se desplaza a
menores, siguiendo una tendencia similar a la observada en el polvo de nanoparticulas
empleado como precursor, con un contenido en Cr mucho mayor.
En los espectros Raman de las microestructuras dopadas no se observan vibracio-
nes caracter´ısticas de otras estructuras cristalinas, como puede ser la fase rutilo de
CrO2 o modos asociados a la estructura α−Cr2O3, como se podr´ıa esperar en caso de
segregacio´n de estas fases. Sin embargo, el modo MP’ centrado en torno a 700 cm−1
es sensiblemente ma´s intenso y definido en las muestras dopadas con Cr, tanto en las
microestructuras dopadas como en el material precursor. Este modo se encuentra muy
pro´ximo al modo B2g de la fase rutilo de CrO2, cuya frecuencia caracter´ıstica se en-
cuentra entre 680 y 702 cm−1 [251, 252]. Sin embargo, es un modo que tambie´n se ha
observado en muestras de TiO2 monocristalino y en nanopart´ıculas sin dopar, por lo
que es probable que sea un efecto de la sustitucio´n catio´nica de a´tomos de Cr en po-
siciones de Ti (CrTi) que den lugar a vibraciones en este rango de energ´ıas por efectos
de las distorsiones locales.
Se ha aprovechado la mayor sensibilidad del modo B2g (827 cm−1) empleando un
la´ser UV de 325 nm para estudiar esta regio´n del espectro, cuya informacio´n en la lite-
ratura es escasa, y estudiar su evolucio´n con el a´ngulo de polarizacio´n δ paralelamente
al plano (110). De acuerdo a las reglas de seleccio´n de polarizacio´n de la espectroscop´ıa
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Raman, este modo es prohibido cuando la polarizacio´n del la´ser se produce paralela-
mente a la direccio´n [001] o eje c de la fase rutilo del TiO2 [104, 107]. Por lo tanto,
bajo estas condiciones se espera que el modo B2g adquiera un valor mı´nimo al igual que
ocurre con el modo A1g (611 cm−1). Este efecto se ha confirmado para el monocristal
de rutilo (110). Sin embargo, cuando el eje de polarizacio´n del la´ser coincide con el eje
de crecimiento de las microestructuras (paralelo a la direccio´n [001]), el modo B2g no
adquiere un valor mı´nimo como cabr´ıa esperar, sino que se desplaza desde 827 cm−1
hasta 810 cm−1. Este efecto, hasta donde hemos podido encontrar en la literatura,
nunca hab´ıa sido estudiado. Se ha observado que la intensidad de esta contribucio´n
aumenta a medida que se incrementa el contenido en Cr, por lo que es un efecto que
podr´ıa estar relacionado con la presencia del dopante. Tambie´n se observa un ligero
incremento de la contribucio´n de bajas energ´ıas (∼ 150 cm−1) que se podr´ıa relacionar
con la presencia de Cr, aunque se encuentra pro´ximo al l´ımite de deteccio´n del sistema.
En la regio´n de bajas energ´ıas, estudiada empleando un la´ser Raman VIS, se observa
que el modo B1g (142 cm−1) viene acompan˜ado de una banda ancha con un ma´ximo
en torno a 110 cm−1. Esta contribucio´n es frecuentemente asociada a efectos de ta-
man˜o o baja cristalinidad [21, 137]. Esta asignacio´n no concuerda con los resultados
de SEM, EBSD y Raman que indican que las estructuras poseen caras monocristalinas
de dimensiones microme´tricas. Teniendo en cuenta que las muestras de nanopart´ıculas
dopadas tambie´n presentaban esta contribucio´n, independientemente del tipo de do-
pante, podemos concluir que esta banda (∼110 cm−1) puede relacionarse con defectos
intr´ınsecos del TiO2 que se magnifican en presencia de dopantes. Swamy et al. [137]
asignan esta contribucio´n a modos vibracionales superficiales basa´ndose en un modelo
teo´rico de potencial interato´mico [253]. Por otro lado, Lindsay et al. [254] localizaron un
modo armo´nico en torno a 104 cm−1 analizando la matr´ız dina´mica de una superficie
reconstruida de rutilo (110)(1×1) en concordancia con medidas experimentales LEED.
Sin embargo, aunque supongamos que la superficie de las microestructuras sea muy de-
fectuosa debido a la presencia de dopantes, no es suficiente para explicar la existencia
de estas contribuciones, ya que se observan fa´cilmente mediante irradiacio´n la´ser VIS,
con un rango de penetracio´n de varias micras. Por esta razo´n hay que tener en cuenta
otras hipo´tesis que puedan dar lugar a un comportamiento de este tipo, como podr´ıa
ser una violacio´n de las reglas de seleccio´n Raman. Esto puede ocurrir en materiales de
baja dimensionalidad con alta concentracio´n de defectos [213] o mediante interacciones
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electro´n−fono´n, conocidas como interacciones de Fro¨hlich [106, 255, 256], permitiendo
observar modos o´pticos que en condiciones normales son modos IR activos (A2u + 3Eu
[107, 136]), modos inactivos (2B1u + A2g [107, 136]) o modos de dispersio´n mu´ltiple
prohibidas.
Figura 6.11: Representacio´n de los modos IR activos de simetr´ıa A2u y B1u. Reproducido a
partir de [136].
De entre todos los modos o´pticos de la fase rutilo del TiO2, so´lo dos de ellos (A2u
y B1u) vienen representados por oscilaciones de a´tomos a lo largo de la direccio´n [001]
[136] como se puede observar en la Figura 6.11. El modo IR activo A2u se separa en
dos ramas A2u(LO) y A2u(TO) con energ´ıas de 811 y 167 cm−1 [107], mientras que la
energ´ıa del modo silenciado de simetr´ıa B1u se encuentra habitualmente en torno a 113
cm−1 [136]. De esta forma, la contribucio´n observada en torno a 110 cm−1 con el la´ser
VIS podr´ıa estar relacionada con el modo B1u (113 cm−1) mientras que la contribucio´n
en 810 cm−1, observada mediante el la´ser UV, podr´ıa estar relacionada con la rama
A2u(LO) (811 cm−1), activada por la presencia de defectos causados por el dopado con
Cr. Por otro lado, en la regio´n de bajas energ´ıas se observa una resonancia en 154 cm−1,
cuya intensidad es mayor en las muestras dopadas con Cr, que podr´ıa estar relacionada
con la rama A2u(TO) (167 cm−1). Cabe destacar que la vibracio´n ma´s sensible a la
presencia de Cr (811 cm−1) es ma´xima cuando la polarizacio´n del la´ser se encuentra
paralelo al eje de crecimiento de las estructuras (direccio´n [001]), favoreciendo as´ı las
dispersiones del modo A2u, de acuerdo al diagrama de la Figura 6.11. De esta forma,
la observacio´n de estas contribuciones se puede relacionar con una relajacio´n de las
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reglas de seleccio´n Raman activando los modos A2u((LO)+(TO)) y B1u. Dou y Persson
puntualizan en [257] sobre la importancia de aplicar el modelo de acoplamiento fono´n-
electro´n de Fro¨lich para el ca´lculo de la masa efectiva de polarones debido al fuerte
cara´cter io´nico de los enlaces Ti−O y la presencia de distorsiones en la fase rutilo del
TiO2.
• Propiedades o´pticas
En el Apartado 3.2.2 del Cap´ıtulo 3 se ha estudiado la influencia del dopado en
el espectro de CL, donde la banda del IR localizada en 1,52 eV, caracter´ıstica de la
fase rutilo, reduce su intensidad relativa a medida que el contenido catio´nico de Cr se
incrementa. En las estructuras crecidas mediante VS tambie´n se observa una fuerte
influencia del contenido de Cr en la banda asociada a defectos de Ti3+ en 1,52 eV
reduciendo su intensidad relativa a medida que se incrementa el contenido en Cr (hasta
∼ 2,8 % cat.), a la vez que emisiones asociadas a vacantes de ox´ıgeno, en torno a 2,4
eV [143], incrementan su intensidad. Un comportamiento similar ha sido observado por
diversos autores en otros sistemas [141, 258] sugieriendo una sustitucio´n de cationes de
la matriz por cationes de Cr. En nuestro caso se podr´ıa explicar como una sustitucio´n
de iones de Ti3+ por iones de Cr3+ debido al efecto observado en la banda del IR
(1,52 eV) al incrementar el contenido de Cr. Sin embargo, en los espectros de CL y
PL adquiridos a temperatura ambiente no se observan las emisiones caracter´ısticas de
iones Cr3+ en 1,79 eV. So´lo se observa una emisio´n de baja intensidad en esta regio´n
del espectro. Sin embargo, reduciendo la temperatura por debajo de 120 K se consigue
obtener una emisio´n estrecha que confirma la incorporacio´n de iones Cr3+ en posiciones
octae´dricas en la red del TiO2 [141, 258].
Las microcavidades o´pticas son de gran importancia en aplicaciones optoelectro´ni-
cas como la fabricacio´n de la´seres, sensores biolo´gicos y dispositivos foto´nicos de alta
eficiencia [259]. En este campo, el TiO2 es un material poco explorado en comparacio´n
con otros materiales como SiO2, GaN, GaAs, InGaAs o ZnO [73, 260]. Sin embargo,
algunas de sus propiedades f´ısicas como su elevado indice de refraccio´n (n > 2,0), su
intervalo de energ´ıas prohibidas (3−3,2 eV) y transparencia a la luz visible, adema´s de
su baja toxicidad, lo hacen un material apropiado para una gran varidad de dispositivos
optoelectro´nicos [260].
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Los espectros de PL medidos con un la´ser de 325 nm (3,81 eV) muestran una serie
de modulaciones en todo el rango de longitudes de onda. Esto puede ser debido a un
feno´meno de interferencia. Dada la geometr´ıa de las microestructuras es probable que
la luz generada por PL sea reflejada en las propias paredes formando patrones cons-
tructivos y destructivos, de forma semejante a una cavidad resonante que podr´ıa ser de
tipo Fabry-Pe´rot o Whispering Gallery Mode (WGM) [73]. A partir de la separacio´n
entre los ma´ximos de las modulaciones y su anchura a media altura ser´ıa posible cal-
cular el factor de calidad Q y el factor de fineza F de los resonadores, y mediante las
dimensiones longitudinales, transversales o el grosor de las paredes de las micoestruc-
turas se podr´ıan predecir algunas propiedades f´ısicas como el ı´ndice de refraccio´n de la
cavidad resonante [73]. Sin embargo, en el caso del TiO2, la anisotrop´ıa que presenta
el ı´ndice de refraccio´n dificulta el ana´lisis de las interferencias debido al feno´meno de
birrefringencia [261], de forma que la separacio´n de ma´ximos obtenida en las microes-
tructuras analizadas en este Cap´ıtulo dan lugar a ı´ndices de refraccio´n anormalmente
altos superando n = 4, por lo que se deber´ıa realizar un estudio ma´s detallado para
poder determinar las propiedades de las microestructuras como cavidad resonante con
mayor precisio´n.
El Cr, adema´s de facilitar el crecimiento de las estructuras, puede mejorar o ampliar
el tipo de aplicaciones del TiO2 en microelectro´nica u optoelectro´nicas como gu´ıa de
ondas, filtros sintonizables y sensores [73, 260].En nuestro caso, la baja presencia de
defectos extensos en los microtubos y varillas analizadas permite un guiado de luz muy
eficiente tanto de radiacio´n IR (guiado de la sen˜al de PL excitada mediante un la´ser
UV) como el guiado de la luz propia de un la´ser VIS. La posibilidad de controlar la con-
centracio´n de dopante y los para´metros estructurales durante los tratamientos te´rmicos
permitir´ıa optimizar la funcionalidad de estas microestructuras. Adema´s, su robus-
tez permitir´ıa una manipulacio´n para ser incorporadas en dispositivos optoelectro´nicos
con relativa facilidad. La presencia de Cr permitir´ıa tambie´n explotar sus propiedades
magne´ticas en espintro´nica por el ferromagnetismo a temperatura ambiente observado
en TiO2 dopado con Cr [90], y codoparlas con otros tipos de iones por medio de te´cnicas





Con el fin de investigar los efectos producidos por la incorporacio´n de Cr en la
estructura electro´nica de la fase de rutilo del TiO2 se han realizado estudios de espec-
troscop´ıa de fotoemisio´n de electrones (XPS) sobre microestructuras dopadas prestando
especial atencio´n a la regio´n que comprende la Banda de Valencia (BV). Analizaremos
los espectros de absorcio´n de Rayos-X (XAS) obtenidos en modo TEY sobre mues-
tras dopadas y sin dopar, para posteriormente localizar los niveles introducidos por el
dopante en la BV mediante la te´cnica de XPS resonante. Estos resultados se podra´n
contrastar con ca´lculos teo´ricos DFT realizados empleando el co´digo VASP (Vienna ab
initio Simulation Package).
6.4.1. Estudio XPS
En las Figuras 6.12 a)-d) se muestran espectros de XPS obtenidos para diferentes
rangos de energ´ıa de enlace para una microestructura de Cr10-1300 15h. En el recuadro
de la Figura 6.12 a) se muestra la imagen de XPS obtenida a partir de la sen˜al de
fotoelectrones que proceden de niveles Ti(2p) de la microestructura analizada. Estos
resultados son representativos de las muestras analizadas, puesto que los espectros han
sido medidos localmente sobre diversas microestructuras con resultados ana´logos. En
primer lugar se ha representado el espectro de XPS completo obtenido con una energ´ıa
de foto´n de Eν = 650 eV sobre la microestructura mostrada en la imagen XPS (Figura
6.12) donde se pueden observar (Figura 6.12 a)) l´ıneas de fotoemisio´n con energ´ıas de
enlace de ∼530, ∼459 y 284,6 eV, que provienen de niveles de O(1s), Ti(2p) y C(1s)
[114], respectivamente. El espectro de XPS correspondiente a la regio´n de menores
energ´ıas de enlace (entre 0 y 55 eV) se encuentra representado en la Figura 6.12 b)
donde se observan con mayor detalle contribuciones procedentes de Ti, Cr y O junto
al ma´ximo de la BV. Las contribuciones procedentes de titanio y ox´ıgeno son sen˜ales
bien definidas en el espectro de XPS centradas en 37 y 23,7 eV asociadas a niveles
Ti(3p) y O(2s), respectivamente, segu´n la base de datos del NIST [114]. Para el cromo
se observa una contribucio´n de´bil en torno a ∼ 48,5 eV que se podr´ıa identificar con el
nivel Cr(3p) [114].
En las Figuras 6.12 c) y d) se muestran las sen˜ales de fotoelectrones correspondientes
a niveles O(1s) y Ti(2p3/2), respectivamente. El espectro XPS de los estados O(1s) posee
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Figura 6.12: a) Espectro XPS completo para una energ´ıa de foto´n de 650 eV obtenido de forma
local sobre una microestructura crecida a 1300 ◦C durante 15 h. La imagen de XPS (Ti(2p))
de la microestructura analizada se muestra en el recuadro de a); Espectros XPS de las regiones
donde se encuentran: b) contribuciones de estados asociados a Cr(3p), Ti(3p), O(2p) y BV, c)
regio´n correspondiente a estados O(1s), y d) regio´n correspondiente a estados Ti(2p3/2) y su
deconvolucio´n en curvas Gaussianas; e) Espectros de la Banda de Valencia obtenidos con una
energ´ıa de foto´n de 450 eV sobre estructuras crecidas a partir de Cr05 y Cr10 sometidas a un
mismo tratamiento te´rmico y TiO2-np(R) de referencia.
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dos contribuciones, con una contribucio´n dominante centrada en 532 eV (Figura 6.12
c)), y otra de menor intensidad relativa en torno a 533,6 eV. En la Figura 6.12 d) esta
representada la sen˜al XPS asociada al nivel Ti(2p3/2), comprendida entre 454 y 460 eV.
La sen˜al presenta un ma´ximo en 457,5 eV y un hombro en torno a 462 eV. La sen˜al
se ha descompuesto en dos curvas Gaussianas con el fin de poder identificar la sen˜al
de fotoemisio´n procedente de los estados de oxidacio´n ma´s t´ıpicos del Ti. Las bandas
calculadas, centradas en 458,6 eV y 456,7 eV, corresponden a estados de oxidacio´n Ti4+
y Ti3+ [114], respectivamente, sombreando en el espectro XPS la sen˜al asociada al Ti3+.
Finalmente, en la Figura 6.12 e) se muestran los espectros XPS de la regio´n que
comprende la BV del TiO2, que se situ´a aproximadamente entre 0 y 10 eV, obtenidos en
las regiones donde se encuentra una mayor densidad de microestructuras (ver Figuras
5.23 a) y b) en el Apartado 5.2.2.3 del Cap´ıtulo 5). En este caso, se han comparado los
espectros de la BV de muestras crecidas a partir de precursores Cr05 y Cr10 sometidas a
un mismo tratamiento te´rmico, de 1300 ◦C durante 15 horas, y con diferente contenido
en Cr (∼ 1,8 y ∼ 2,4 % cat. Cr). Tambie´n se ha incluido el espectro de la BV de una
muestra de TiO2-np(R) que nos servira´ de referencia. La BV es la regio´n del espectro
donde se producen mayores cambios tras la incorporacio´n de Cr. En el espectro de la
BV de TiO2-np(R) sin dopar se observa una banda centrada en torno a 6 eV donde
se observan dos contribuciones cuyos ma´ximos se encuentran localizados en torno a
7,4 y 5,3 eV, siendo esta u´ltima contribucio´n, la ma´s pro´xima al nivel de Fermi, la que
predomina ligeramente en el espectro de la BV del TiO2-np(R) puro. Estas bandas esta´n
asociadas principalmente a estados O(2p) que generalmente se encuentran parcialmente
hibridados con estados Ti(3d). En los espectros obtenidos en las muestras dopadas con
Cr la BV esta´ compuesta por una banda de gran anchura que se extiende desde 1
hasta 9 eV, aproximadamente, tambie´n centrada en torno a 6 eV. En la muestra Cr10-
1300 15h, con mayor contenido en Cr, se pueden llegar a distinguir dos contribuciones
con un ma´ximo localizado en torno a 6,5 eV que predomina ligeramente sobre otro que
se puede identificar en torno a 5,4 eV (marcados con flechas en la Figura 6.12 e)). El
nivel de ruido de las muestras Cr05-1300 15h no permiten resolver estas contribuciones,
sin embargo, en ambos casos se observa una contribucio´n en forma de hombro ma´s o
menos definido en torno a 2,5− 2,6 eV que no se observa en la BV del TiO2-np(R) sin
dopar. La intensidad relativa de esta banda es mayor en la muestra crecida a partir de
Cr10 (∼ 2,4 % cat. Cr) que en la crecida a partir de Cr05 (∼ 1,8 % cat. Cr), por lo
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que se puede asociar a la mayor presencia de Cr observadas para estas muestras por
medio de EDS. Adema´s, el borde de la BV (MBV) se desplaza hacia menores energ´ıas
a medida que se incrementa el contenido en Cr reduciendo la separacio´n energe´tica con
el EF.
6.4.2. Estudio XAS
Para estudiar en profundidad la estructura electro´nica y los efectos del Cr en la es-
tructura electro´nica del TiO2 se ha empleado la te´cnica XAS. En este caso, es necesario
hacer un ana´lisis previo de los espectros XAS para conocer la energ´ıa de los ma´ximos
de absorcio´n que posteriormente emplearemos para estudiar con ma´s detalle el origen
de las contribuciones a la BV mediante la te´cnica de XPS resonante. Para ello se han
recogido espectros de XAS como los que se muestran en la Figura 6.13. En las Figuras
6.13 a) y b) esta´n representados los espectros XAS asociados a los bordes de absorcio´n
Ti(2p) L2,3 y O(1s) K, respectivamente, para muestras de Cr10-1300 15h, junto con los
obtenidos a partir de TiO2-np(R) de referencia. La forma de estos espectros depende
en gran medida del entorno cristalino de los a´tomos de Ti y O. Como se vio en detalle
en el Apartado 3.3.2.1 del Cap´ıtulo 3, las principales caracter´ısticas que definen los
espectros XAS de las muestras de TiO2 puro y dopado con Cr son muy semejantes. El
borde de absorcio´n Ti(2p) L2,3 (Figura 6.13 a)) se encuentra dividido en dos regiones
(L3 y L2) debido al acoplamiento spin-o´rbita. A su vez, tanto el borde L3 como el L2
se encuentran divididos en dos regiones como resultado del efecto del campo cristalino.
La primera regio´n se caracteriza por una banda muy estrecha centrada en 457,2 eV,
asociada a orbitales d de simetr´ıa t2g, precedida por dos sate´lites de baja intensidad
relativa. A mayores energ´ıas se observa una banda de ma´s anchura (orbitales eg) com-
puesta por dos contribuciones que se identifican con un ma´ximo en torno a 460 eV y
un hombro de menor energ´ıa, caracter´ıstico de la fase rutilo del TiO2. Las principales
diferencias entre la muestra de TiO2 puro y dopado con Cr se observan en las regiones
asociadas a los orbitales de simetr´ıa eg, mientras que las regiones del espectro donde se
encuentran los ma´ximos de absorcio´n t2g son similares en cuanto a anchura e intensi-
dad, como se puede apreciar en los espectros normalizados de la Figura 6.13 a). De esta
forma, la regio´n L3(eg) es ligeramente ma´s estrecha y con un hombro menos definido en
la muestra de Cr10-1300 15h que en TiO2 puro. Tambie´n se observa que la intensidad
relativa de la banda L2(eg) aumenta ligeramente en las muestras dopadas con Cr.
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Figura 6.13: Espectros XAS de los bordes de absorcio´n a) Ti(2p) L2,3, b) O(1s) K, y c) Cr
L2,3, obtenidos a partir de muestras de Cr10-1300 15h. Se incluyen los espectros de TiO2-np
de referencia en a), b) y Cr2O3 en c).
El borde O(1s) K correspondiente a muestras de TiO2 puro y microestructuras
dopadas con Cr, representado en los espectros de la Figura 6.13 b), tambie´n presenta
las caracter´ısticas t´ıpicas de la fase rutilo del TiO2, con algunas diferencias que afectan
principalmente a las intensidades relativas de las bandas de absorcio´n. El espectro XAS
se compone de dos bandas centradas en 530,4 eV y 533,1 eV, asociadas al desdoblamien-
to energe´tico de los orbitales d en los orbitales t2g y eg debido al campo cristalino, y a
mayores energ´ıas, entre 536 eV y 548 eV se encuentra una banda de gran anchura donde
se pueden identificar tres contribuciones con dos ma´ximos en 539 y 542 eV y un hombro
en torno a 545 eV. Estas caracter´ısticas son propias de la fase rutilo del TiO2. En los
espectros normalizados de la Figura 6.13 b) se puede observar que el desdoblamiento
asociado a los orbitales t2g y eg en el espectro O(1s) K de la muestra TiO2-np(R) se
encuentra ma´s definido que en Cr10-1300 15h, y la intensidad relativa asociada a los
orbitales eg en la muestra dopada con Cr es ligeramente mayor que en la muestra de
TiO2-np puro, siguiendo una tendencia similar a la observada mediante el borde Ti L2,
lo que podr´ıa indicar variaciones en el entorno cristalino del O debido a la presencia de
Cr [167].
En la Figura 6.13 c) se muestra el espectro XAS del borde Cr L2,3 obtenido a partir
de las microestructuras de Cr10-1300 15h. En este caso se ha incluido como referencia
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el espectro del borde Cr L2,3 obtenido a partir de una muestra de α−Cr2O3 (Aldrich
99 %) en polvo. El borde Cr L2,3, al igual que el borde Ti(2p) L2,3, es muy sensible
a las distorsiones generadas por la estructura cristalina del material, por lo que su
forma espectral generalmente es una huella del entorno cristalino que rodea a un ion.
Como se observa en los espectros de la Figura 6.13 c), ambos espectros comparten
ciertas similitudes como la presencia de dos ma´ximos bien definidos en 576,6 y 577,5
eV en la regio´n Cr L3 y un ma´ximo en 585,8 eV seguido de un hombro en torno a 587
eV en la regio´n Cr L2. Sin embargo, en este caso se observan cambios significativos
entre ambas muestras, como una mayor anchura de los bordes Cr L3 y Cr L2 en la
muestra de referencia (Cr2O3) y variaciones de la intensidad relativa de las diferentes
contribuciones al espectro. De esta forma, el ma´ximo localizado en 576,6 eV del borde Cr
L3 tiene menor intensidad relativa en Cr2O3 que en Cr10-1300 15h, y por el contrario,
el hombro localizado en torno a 578,5 tiene mayor intensidad relativa en la muestra
de referencia (Cr2O3). Esta u´tima observacio´n tambie´n se repite en el borde L2. Estas
observaciones pueden indicar diferentes tipos de distorsio´n del entorno cristalino del Cr
en la muestra de TiO2 dopada con Cr respecto de la muestra de Cr2O3.
Como se ha visto previamente, observando directamente los espectros XAS del borde
Ti(2p) L2,3 de la Figura 6.13 a), se aprecian ligeras diferencias en las muestras dopadas
con Cr. Observando en detalle la regio´n entre 456,5 y 461,5 eV del borde Ti(2p) L3,
representado en la Figura 6.14 a), se puede comprobar que a medida que se incrementa
el contenido en Cr de las muestras ( % cat. Cr de Cr10-1300 15h > Cr05-1300 15h),
ma´s se modifica la regio´n asociada a los orbitales eg, centrado en torno a 459,5 eV.
Para determinar con mayor precisio´n la influencia del Cr en el borde Ti(2p) L3 se ha
descompuesto esta regio´n del espectro XAS en cuatro curvas de tipo Gauss-Lorentz (A,
B, C y D) como se muestra en el ejemplo de la Figura 6.14 b), correspondiente a una
muestra de Cr10-1300 15h. Como se vio en el Apartado 3.3.2.1 del Cap´ıtulo 3, de la
diferencia entre los centros ED−EA+B y ED − EC se puede obtener informacio´n relativa
al desdoblamiento debido al campo cristalino (10Dq) y distorsiones tetragonales (∼ |δ1|)
de los iones de Ti4+ en la red de TiO2. Los valores de estos para´metros, obtenidos a
partir de los resultados de la deconvolucio´n, se encuentran resumidos en la Tabla 6.1,
junto con las concentraciones aproximadas de Cr obtenidas mediante EDS y los datos
recogidos para Cr05 y TiO2-np(R) del Cap´ıtulo 3. Tambie´n se ha incluido los resultados
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Figura 6.14: a) Espectros XAS del borde Ti(2p) L3 de muestras de TiO2 dopadas (Cr05-
1300 15h y Cr10-1300 15h) y TiO2-np de referencia; b) Deconvolucio´n G-L del borde L3 de una
muestra Cr10-1300 15h; Deconvolucio´n G-L del borde O(1s) K de muestras c) Cr05-1300 15h,
y d) Cr10-1300 15h.
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de una muestra de Cr05 sinterizada a 1200 ◦C durante 5 h, que puede servir de referencia
de material polirocristalino con alto contenido en Cr (en torno al 4 % cat.).
Tabla 6.1: Deconvolucio´n Ti(2p)−L3 - Para´metros obtenidos a partir de la deconvolucio´n
de los espectros XAS del borde L3 del Titanio.
Concentracio´n ED − EC ED − EA+B ID/IC
( % cat. Cr) (eV) (eV)
TiO2-np(R) 0 1,08 2,84 1,34
Cr05-1300 15h 1,5 0,99 2,78 1,46
Cr10-1300 15h 3,0 0,98 2,70 1,55
Cr05-1200 5h 4,0 1,01 2,71 1,42
Cr05 5,0 1,04 2,82 1,29
Se ha realizado un estudio similar sobre los bordes de absorcio´n O(1s) K. Para re-
producir adecuadamente los espectros XAS experimentales se han introducido en total
ocho curvas de tipo Gauss-Lorentz (G-L), como se observa en los ejemplos de las Fi-
guras 6.14 c) y d). Las bandas asociadas a los orbitales de simetr´ıa t2g y eg del borde
O(1s) K esta´n compuestas por dos bandas dominantes identificadas como A y B, que en
la muestra Cr10-1300 15h esta´n centradas en 530,5 y 533,0 eV respectivamente. Estas
bandas se encuentran acompan˜adas de otras bandas de menor intensidad (sombreadas
de color naranja en los espectros de las Figuras 6.14 c) y d)) que se situ´an aproxima-
damente a 1 eV por encima, en 531,3 eV (A∗) y 533,9 eV (B∗). Tambie´n se ha incluido
una banda al inicio del borde O(1s) K, identificado con la letra F en 529,9 eV que era
necesario incluir en las muestras de nanopart´ıculas dopadas con Cr (Apartado 3.3.2.3
del Cap´ıtulo 3). La regio´n comprendida entre 535 y 550 eV se puede descomponer en
tres curvas G-L que se encuentran centradas en 539 eV (C ), 542,2 eV (D) y 544,8 eV
(E).
Las posiciones de las bandas calculadas para el resto de muestras, junto con TiO2-
np(R) y Cr05 de referencia, se encuentran resumidas en la Tabla 6.2. La concentracio´n
aproximada de Cr en las muestras es la misma que la mostrada en la Tabla 6.1. Se puede
observar que las diferencias entre los centros son muy pequen˜as (∼ 0,3 eV o menor).
Algunos autores asocian la separacio´n energe´tica entre las bandas ED − EC como una
medida directa del campo cristalino para iones en simetr´ıa octae´drica [113, 262]. Sin
embargo, otros factores que influyen en la forma de los espectros O(1s) K se deben a
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Tabla 6.2: Deconvolucio´n O(1s)−K - Valores de los ma´ximos de las bandas calculadas a
partir de la deconvolucio´n G-L de los espectros XAS del borde O(1s) K en muestras dopadas
con Cr y TiO2-np puro de referencia.
Banda calculada (eV)
EA EA∗ EB EB∗ EC ED EE EF
TiO2-np(R) 530,2 531,2 533,0 534,2 539,0 542,3 545,2 −
Cr05-1300 15h 530,5 531,3 533,0 534,2 538,9 542,3 545,1 529,9
Cr10-1300 15h 530,5 531,3 533,0 533,9 539,0 542,2 544,8 529,9
Cr05-1200 5h 530,5 531,2 533,1 534,2 538,9 542,2 544,8 529,9
Cr05 530,3 531,2 533,0 534,2 539,0 542,0 544,5 529,7
las variaciones de las intensidades relativas de las bandas calculadas, en especial las
correspondientes a las bandas de las componentes asociadas a los niveles t2g y eg (A,
A∗, B y B∗) como se puede observar directamente comparando los espectros de las
Figuras 6.14 c) y d). De esta forma, en la Tabla 6.3 se recogen los valores calculados de
la diferencia EB −EA y los resultados de la relacio´n de intensidades IA∗/IA, IB∗/IB y
IA∗/IB∗ . La relacio´n IA∗/IA se mantiene en valores en torno a 0,53 con ligeros cambios
en las muestras sometidas a tratamientos te´rmicos. Sin embargo, las relaciones IB∗/IB
y IA∗/IB∗ siguen cierta correlacio´n en funcio´n del contenido en Cr en las muestras
tratadas, de forma que la relacio´n IB∗/IB disminuye de 0,44 a 0,32 a medida que se
incrementa el contenido en Cr, y por el contrario, la relacio´n IA∗/IB∗ incrementa su
valor desde 1,18 a 1,96.
Tabla 6.3: Para´metros obtenidos a partir de la deconvolucio´n G-L de los espectros XAS del
borde O(1s) K.
EB − EA (eV) IA∗/IA IB∗/IB IA∗/IB∗
TiO2-np(R) 2,8 0,53 0,26 2,23
Cr05-1300 15h 2,5 0,51 0,44 1,18
Cr10-1300 15h 2,5 0,57 0,40 1,68
Cr05-1200 5h 2,6 0,53 0,32 1,96
Cr05 2,6 0,53 0,30 1,91
En las Figuras 6.15 a) y b) se muestra la variacio´n del desdoblamiento debido
al campo cristalino (10Dq) y las distorsiones tetragonales (|δ1|), respectivamente, en
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Figura 6.15: a) Variacio´n del desdoblamiento debido al campo cristalino (10Dq) en funcio´n
de la concentracio´n de Cr ( % cat. Cr) estimadas a partir de la deconvolucio´n G-L de los bordes
de absorcio´n Ti(2p) L3 y O(1s) K; b) Variacio´n la distorsio´n tetragonales (|δ1|) en funcio´n de
la concentracio´n de Cr ( % cat. Cr) estimadas a partir de la deconvolucio´n G-L del bordes de
absorcio´n Ti(2p) L3.
funcio´n de la concentracio´n de Cr ( % cat. Cr) estimadas a partir de la deconvolucio´n G-
L de los espectros XAS. En la Figura 6.15 a) se compara el para´metro 10Dq estimado a
partir de los bordes de absorcio´n Ti(2p) L3 (ED−EA+B) y O(1s) K (EB−EA) donde se
puede apreciar que, pese a que el valor de 10Dq estimado a partir de los espectros O(1s)
K (EB−EA) es generalmente menor, las tendencias que se obtienen en ambos casos son
similares, de forma que el campo cristalino se reduce en las microestructuras dopadas
respecto a las nanopart´ıculas sin dopar y se incrementa ligeramente a medida que el
contenido en Cr es mayor. En la Figura 6.15 b) se muestra la variacio´n del para´metro
|δ1|. En este caso, so´lo es posible estimarlo a partir del borde Ti(2p) L3. Sin embargo
se observa que sigue una tendencia similar al observado en el para´metro asociado al
campo cristalino (10Dq), reduciendo su valor en las microestructuras dopadas respecto
a las nanopart´ıculas e incrementando su valor a medida que se incrementa el contenido
en Cr, aunque en este caso la variacio´n es ma´s leve.
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6.4.3. Estudio XPS resonante en la BV
Los ma´ximos de absorcio´n de RX de mayor intensidad relativa en los espectros XAS
de los bordes Ti(2p) L2,3 y Cr(2p) L2,3 se encuentran marcados en las Figuras 6.13 a)
y c), centrados en 457,2 y 577,5 eV, respectivamente. Estos valores de energ´ıas son los
que utilizaremos para observar los feno´menos de resonancia en los espectros XPS de la
BV.
En la Figura 6.16 a) se muestran los espectros de la BV obtenidos para TiO2-np(R)
empleando dos energ´ıas de foto´n distintas. Para Eν = 450 eV nos encontramos por
debajo de la energ´ıa necesaria para alcanzar al borde de absorcio´n Ti(2p) L2,3, obte-
niendo as´ı un espectro de la BV fuera de resonancia. Incrementando la energ´ıa del foto´n
hasta Eν = 457,2 eV obtenemos un espectro de la BV en resonancia con caracter´ısti-
cas ligeramente diferentes al observado anteriormente. Al encontrarnos en un ma´ximo
de absorcio´n caracter´ıstico del a´tomo de Ti, se multiplican los eventos de fotoemisio´n
procedentes de los niveles propios de e´ste a´tomo incrementando su intensidad frente
al resto de estados dentro de la BV. En concreto se intensifica el nivel de la BV ma´s
alejado del nivel de Fermi con un ma´ximo en 7,3, eV a la vez que se observa un nivel a
0,7 eV por debajo del nivel de Fermi, ambos indicados con flechas en la Figura 6.16 a).
Figura 6.16: a) Espectros de la BV de una muestra de TiO2-np(R) fuera de resonancia (Eν =
450 eV) y en resonancia para el Ti (Eν = 457,2 eV); b) Espectros de la BV de una muestra de
TiO2 dopada con Cr (Cr10-1300 15h) fuera de resonancia (Eν = 450 eV), en resonancia para
el Ti (Eν = 457,2 eV) y en resonancia para el Cr (Eν = 577,5 eV).
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Este mismo experimento ha sido realizado sobre las microestructuras de TiO2 dopa-
das con Cr, como se muestra en la Figura 6.16 b) para una muestra de Cr10-1300 15h.
En este caso se observa que con una energ´ıa de foto´n de Eν = 457,2 eV (resonancia
en Ti) el nivel asociado al Ti tiene un ma´ximo en 7,0 eV. Sin embargo, al seleccionar
una energ´ıa de foto´n de Eν = 577,5 eV (resonancia en Cr) se observa un ma´ximo en
2,7 eV que domina el espectro de la BV. Esta banda hab´ıa sido previamente observada
como un hombro en torno a 2,5 eV por debajo del nivel de Fermi en los espectros XPS
de la BV de todas las muestras de TiO2 dopadas con Cr. Estos niveles son resonantes
al emplear una energ´ıa de foto´n que provoca un ma´ximo de absorcio´n de Cr, lo que
confirma que se tratan de estados asociados al Cr pro´ximos a la BV del TiO2.
6.5. Simulaciones computacionales
Los resultados experimentales mostrados anteriormente indican que existen efectos
que pueden estar modificando directamente al entorno cristalino de los iones de Ti y
Cr, y de la misma forma, la presencia de Cr tiene una fuerte influencia en la estructura
de la BV del TiO2. Por medio de los me´todos de simulacio´n computacional emplea-
dos podemos profundizar, desde un punto de vista teo´rico, en las caracter´ısticas de la
estructura electro´nica de la fase rutilo del TiO2 y el efecto que producen los defectos
estructurales.
6.5.1. Estudio DFT
El estudio de las propiedades del TiO2 masivo se va a realizar mediante la teor´ıa
del funcional de densidad (DFT) implementado en el co´digo VASP (Vienna ab initio
Simulation Package [119]). Posteriormente se van a incorporar diferentes tipos de de-
fectos puntuales como vacantes de ox´ıgeno (VO), defectos de Cr y defectos combinados
Cr+VO, que pueden estar jugando un papel importante en la estructura electro´nica.
Estos resultados se van a contrastar con los resultados obtenidos experimentalmente
(XPS, XAS) en muestras de TiO2 dopado con Cr y TiO2-np de referencia anteriormente
analizados.
Para el estudio se han empleado pseudopotenciales PAW-PBE para describir los
estados de valencia Ti(3s3p3d4s), Cr(4s3p3d) y O(2s2p) con una energ´ıa de corte de
la expansio´n del set de ondas planas de 500 eV. La optimizacio´n estructural se ha
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realizado permitiendo la relajacio´n io´nica hasta una energ´ıa de convergencia de 10−7
eV/a´tomo, minimizando las fuerzas en todos los a´tomos hasta superar un valor menor
a 10−2 eV·A˚−1.
6.5.1.1. TiO2 masivo
En esta parte vamos a presentar los ca´lculos realizados para obtener para´metros
estructurales, como las constantes de red o longitud de enlaces Ti−O, para la fase
rutilo del TiO2. Para ello vamos a aplicar tanto el funcional convencional de Perdew-
Burke-Ernzerhof (PBE) como el funcional h´ıbrido de Heyd-Scuseria-Ernzerhof (HSE).
El motivo de realizar un estudio previo comparando los dos tipos de funcional se debe
a que el funcional convencional PBE requiere menor tiempo de ca´lculo que el funcional
h´ıbrido HSE, que en general da resultados ma´s precisos [188]. Sin embargo, las tenden-
cias y efectos observados mediante el funcional PBE generalmente son suficientemente
consistentes como para poder aplicarlo en algunos casos concretos como los que estu-
diaremos en este Apartado. La estructura electro´nica y el grado de covalencia del TiO2
se ha estudiado por medio del ana´lisis de la densidad de estados (DOS) y ana´lisis de
la carga efectiva de Bader junto con la funcio´n de localizacio´n electro´nica (ELF). A
partir de estos resultados se pueden estudiar los efectos locales y de largo alcance de los
defectos puntuales como VO y sustitucio´n catio´nica que se estudiara´n posteriormente.
En la Tabla 6.4 se encuentran resumidos los resultados obtenidos para el ca´lculo de
los para´metros de red, las distancias interato´micas de los enlaces Ti−O cortos (d0) y
largos (D0) (ver Figura 1.1 del Cap´ıtulo 1), el intervalo de energ´ıas prohibidas (Eg) y
el valor de la carga efectiva de los a´tomos de Ti y O obtenidos a partir del ana´lisis de
carga de Bader.
Usando el funcional h´ıbrido HSE se puede comprobar que los para´metros calcula-
dos se encuentran mejor ajustados a los valores experimentales en comparacio´n con los
resultados obtenidos con el funcional PBE. Para los para´metros de red y distancias
interato´micas las diferencias relativas son de en torno al 1 % o menores, sin embargo
la diferencia ma´s significativa se encuentra en el valor estimado del Eg. El valor cal-
culado por el funcional HSE es un 78 % mayor que el calculado por PBE, siendo ma´s
pro´ximo al valor experimental el obtenido mediante el funcional h´ıbrido HSE. Esta
subestimacio´n del Eg mediante PBE se debe a que el funcional PBE aplica la teor´ıa
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Tabla 6.4: Resultados DFT - Lista de para´metros de red a y c, distancias interato´micas Ti−O
cortas (d0) y largas (D0), intervalo de energ´ıas prohibidas (E g ) y cargas efectivas de Bader
para a´tomos de Ti y O calculados para la fase rutilo del TiO2 a partir del funcional PBE y
el funcional h´ıbrido HSE06. Los resultados se han comparado con ca´lculos teo´ricos y medidas
experimentales obtenidos por otros autores.
a c d0 D0 Eg QTi QO
(A˚) (A˚) (A˚) (A˚) (eV) (|e|) (|e|)
PBE 4,653 2,973 1,964 2, 007 1,8 +2,23 −1,12
HSE 4,590 2,954 1,945 1,980 3,2 +2,43 −1,21
Exp.a 4,594 2,959 1,946 1,984 3,0 – 3,1
PBEb 4,650 2,971 2,006 1,77
HSEb 4,590 2,947 1,980 3,05
LDAc 4,557 2,929 1,79
aReferencias [40, 44, 168, 263]
bReferencia [188]
cReferencia [264]
DFT mediante funcionales de densidad aproximados, llamados pseudopotenciales, don-
de so´lo se consideran los electrones de valencia en torno a un potencial generado por
el nu´cleo. Estas aproximaciones hacen que en ocasiones (como el caso de o´xidos como
el TiO2) el funcional PBE subestime la energ´ıa que separan orbitales de la BV y BC
dando problemas para determinar con precisio´n el intervalo de energ´ıas prohibidas en
semiconductores. En este campo el funcional h´ıbrido HSE incluye adema´s una porcio´n
(20 %) del funcional de intercambio y correlacio´n exacto de Hartree-Fock, mejorando
significativamente la distancia de separacio´n entre orbitales, sin embargo el tiempo de
ca´lculo necesario al emplear el funcional h´ıbrido (HSE) se puede incrementar significa-
tivamente en comparacio´n con PBE.
De la carga efectiva de Bader se puede deducir que existe cierto cara´cter covalente
de los enlaces Ti−O, ligeramente superior en el caso de PBE. A partir de este ana´lisis
se puede estimar la carga que se comparte en cada enlace Ti−O mediante:
δ = |QIon| − |QBader|
NIon
(6.1)
donde QIon es la carga io´nica esperada, que sera´ +4 o −2, dependiendo si vamos a
calcular la carga para Ti4+ u O2−, QBader es la carga obtenida tras el ana´lisis de
244
6.5 Simulaciones computacionales
Bader (Tabla 6.4) y NIon es el nu´mero de coordinacio´n del ion correspondiente, siendo
NTi4+ = 6 y NO2− = 3 para la fase rutilo del TiO2. A partir de la Ecuacio´n 6.1 se
obtiene que mediante PBE cada a´tomo de Ti comparte una carga δ = 0,29 |e| con
cada a´tomo de O, mientras que mediante HSE se obtiene una cantidad algo menor, de
δ = 0,26 |e|. Esto significa que mediante HSE los enlaces Ti−O son ligeramente ma´s
io´nicos que los calculados mediante PBE.
Figura 6.17: Secciones basal (superior) y apical (inferior) de la ELF para un octaedro TiO6 de
rutilo calculados a partir de los funcionales PBE y HSE.
Sin embargo, no se observan diferencias muy significativas en la figura ELF calculada
a partir de las aproximaciones PBE y HSE. En la Figura 6.17 se muestra la seccio´n de la
ELF para los planos basal y apical de un octaedro de TiO6 de rutilo. Las intersecciones
de los ve´rtices del octaedro en las secciones de la ELF se han marcado con l´ıneas de
puntos de color blanco en la Figura 6.17, donde los a´tomos de titanio se encuentran
en el centro y los a´tomos de ox´ıgeno en las esquinas. En el plano basal el titanio se
encuentra coordinado con cuatro a´tomos de ox´ıgeno cuyas distancias interato´micas
Ti−O son iguales a d0 (ver Tabla 6.4). Los a´ngulos que forman los enlaces O−Ti−O
son de 81,2◦ y 98,8◦. Este plano pertenece a la familia de planos {110} y el ox´ıgeno se
encuentra coordinado con tres a´tomos diferentes de Ti. En el plano correspondiente a
la seccio´n vertical las distancias Ti−O son algo mayores (D0) y los a´ngulos formados
O−Ti−O son todos de 90◦. Por lo tanto, los octaedros TiO6 tienen ligeras distorsiones
trigonal y tetragonal. El cara´cter covalente en los enlaces Ti−O se pueden observar
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directamente en la ELF dado que su valor es > 0 si observamos la regio´n comprendida
entre los a´tomos de Ti y O, lo que indica que la probabilidad de encontrar electrones
en esta regio´n es no nula (ELF 6= 0). Se ha calculado (mediante PBE o HSE) un valor
de la ELF de aproximadamente 0,15 e·A˚−3 entre los a´tomos de Ti y de O indicando un
predominante cara´cter io´nico de los enlaces Ti−O.
Figura 6.18: DOS total y pDOS correspondiente a los estados O(2p) y Ti(3d) calculados a
partir de a) funcional convencional PBE, y b) funcional h´ıbrido HSE.
En la Figura 6.18 esta´ representada la DOS electro´nicos total y la DOS electro´ni-
cos parcial (pDOS) correspondiente a los estados O(2p) y Ti(3d) calculados mediante
las aproximaciones PBE (Figura 6.18 a)) y HSE (Figura 6.18 b)). Las energ´ıas esta´n
referidas respecto del nivel de Fermi situado en EF = 0 eV. A partir de las pDOS se
puede observar que en ambos casos el borde superior la BV esta´ dominado por estados
2p del ox´ıgeno mientras que el borde inferior de la BC esta´ dominado por estados 3d
del titanio. La BC se encuentra separada en los estados t2g y eg debido a los efectos
del campo cristalino. La presencia de estados O(2p) y Ti(3d), tanto en la BV como
en la BC, indica que los orbitales enlazados Ti−O se encuentran parcialmente hibrida-
dos, razo´n por la cual los estados O(2p) tambie´n presentan el desdoblamiento debido
al campo cristalino. Comparando las DOS calculadas mediante PBE y HSE se puede
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observar que las principales caracter´ısticas, tanto de la BV como de la BC, son muy
similares. Sin embargo, la mayor diferencia se encuentra en la separacio´n de los bordes
de la BV y BC, o anchura del Eg, siendo de 1,8 eV para la aproximacio´n PBE y 3,2 eV
para la aproximacio´n HSE.
Como se ha visto en el Apartado 6.4.1 los electrones fotoemitidos con alta energ´ıa
cine´tica de las muestras proceden principalmente de estados de la BV. En la Figura
6.19 se ha representado la DOS calculada teo´ricamente mediante el funcional h´ıbrido
HSE, que en principio tienen mayor precisio´n que la aproximacio´n PBE, junto a valores
experimentales obtenidos del espectro XPS de la BV (energ´ıas por debajo de EF) y el
espectro XAS del borde O(1s) K (energ´ıas por encima de EF) para una muestra de
TiO2-np(R). Los ejes de energ´ıas experimentales se han desplazado convenientemente
para que se ajusten a la DOS teo´rica.
Figura 6.19: DOS total y pDOS correspondiente a los estados O(2p) y Ti(3d) calculados a
partir del funcional h´ıbrido HSE, comparado con los resultados experimentales de XPS y XAS.
Los ejes de energ´ıas experimentales se han desplazado para que se ajusten a los resultados
teo´ricos.
La sen˜al de la BV se ha obtenido experimentalmente con una energ´ıa de foto´n de
Eν = 450 eV, por lo que se trata de un espectro XPS fuera de resonancia. Se puede
observar que la DOS Total calculada teo´ricamente se aproxima bastante a los resultados
experimentales obtenidos mediante espectroscop´ıa de fotoemisio´n. En particular, se
observa que los estados Ti(3d) calculados tienen mayor DOS en la regio´n en torno a
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4,8 eV por debajo del EF (marcado con una flecha), lo que concuerda con la mayor
intensidad XPS observada en esta regio´n al excitar con una energ´ıa de foto´n de Eν =
457,2 eV (resonante para a´tomos de Ti) en la Figura 6.16 a). El desplazamiento que
existe entre el espectro experimental y la DOS teo´rica se debe a que en un sistema real,
y en mayor medida en nanopart´ıculas TiO2, existen gran cantidad de defectos como
pueden ser las vacantes de ox´ıgeno o intersticiales de Ti que no han sido considerados
en el ca´lculo de la DOS. En la fase rutilo del TiO2 estos defectos dan lugar a un nivel
pro´ximo a la BC, en torno a 0,8 eV por debajo del EF (Figura 6.16 a)), relacionado
con estados Ti(3d) de iones Ti3+. En el ca´lculo de la DOS del TiO2 masivo no se han
considerado este tipo de defectos, por lo que el EF teo´rico se encuentra en el MBV.
Como se observa en la Figura 6.19, la BC se puede reproducir por medio de la
espectroscop´ıa XAS. Esto se debe a que la BC del TiO2 esta´ principalmente compuesta
por estados Ti(3d) hibridados con estados O(2p), como se ha comprobado a partir de
las DOS y pDOS calculadas mediante las aproximaciones PBE y HSE. El borde O(1s) K
se forma cuando electrones procedentes de estados 1s del ox´ıgeno (L = 0) son excitados
mediante la absorcio´n RX a estados 2p (L = 1) de acuerdo a la regla de seleccio´n
∆L = ±1 [262]. Los estados O(2p) en TiO2 se encontrara´n vac´ıos o parcialmente
vac´ıos debido al alto grado de hibridacio´n con estados s, p y d del Ti. De esta forma,
la BC calculada mediante HSE (o PBE) reproduce de forma aproximada el espectro
O(1s) K experimental del TiO2-np(R), que ha sido desplazado convenientemente para
que se ajuste a los resultados teo´ricos en la Figura 6.19. Algunas de las principales
caracter´ısticas, como las dos bandas que se observan entre 529 y 535 eV del borde
O(1s) K experimental (ver Figura 6.13 b)) relacionadas con el desdoblamiento debido
al campo cristalino (t2g y eg) tambie´n se observan en la regio´n entre 3 y 10 eV por
encima del EF en la Figura 6.19, reproduciendo de forma aproximada las intensidades
relativas experimentales. Las tres bandas caracter´ısticas de la fase rutilo del TiO2 en
el espectro O(1s) K, entre 535 y 548 eV (Figura 6.14 c)), son tambie´n reproducidas
mediante ca´lculos DFT en la regio´n de la DOS a energ´ıas entre 10 y 23 eV (Figura
6.19).
6.5.1.2. Vacantes de Ox´ıgeno en TiO2
Como se ha mencionado previamente, en un cristal real de TiO2 por lo general
pueden existir defectos estructurales que van a modificar sus propiedades electro´ni-
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cas. Uno de los defectos ma´s comunes en o´xidos semiconductores son los defectos de
ox´ıgeno. De entre ellos, las vacantes de ox´ıgeno (VO) juegan un papel importante en
la conductividad ele´ctrica de estos materiales [188, 265]. El efecto que se produce al
extraer un a´tomo de ox´ıgeno (creacio´n de una VO) de una red cristalina genera una
descompensacio´n de carga en los a´tomos que se encuentran alrededor debido al exceso
de carga dejado por el ion O2−. En nuestro caso se ha observado que en el espectro
de la BV experimental (Figura 6.16 a)) aparecen niveles asociados a estados del Ti
pro´ximos al EF. Experimentalmente se ha demostrado en numerosas ocasiones que el
TiO2 se comporta de forma nativa como un semiconductor tipo-n gracias a la presencia
de VO neutras [31, 188]. La comprensio´n de los efectos producidos por los defectos de
ox´ıgeno es un campo de especial intere´s debido a su abundancia y su impacto en las
propiedades f´ısico-qu´ımicas de los o´xidos semiconductores como el TiO2.
En la fase rutilo del TiO2 cada a´tomo de ox´ıgeno se encuentra rodeado por tres
a´tomos de Ti con geometr´ıa trigonal plana, donde dos de las distancias intera´tomicas
Ti−O son d0 = 1,946 A˚ y una D0 = 1,984 A˚ (de acuerdo a la Tabla 6.4), de forma
que dos de los a´tomos de Ti son equivalentes por simetr´ıa. Al retirar un a´tomo de
ox´ıgeno de la red cristalina se rompen los tres enlaces Ti−O, que principalmente se
encuentran formados por estados Ti(3d). Los enlaces rotos, que inicialmente apuntan
en la direccio´n de la vacante de ox´ıgeno, se combinan formando un estado cuya posicio´n
dependera´ del nu´mero de electrones que ocupen la VO. De esta forma, una vacante de
ox´ıgeno es neutra si el estado esta´ ocupado por dos electrones (V0O), tiene carga +1
si el estado se encuentra semi-ocupado por un electro´n (V1+O ) y su carga es +2 si el
estado asociado se encuentra completamente vac´ıo (V2+O ). En este aspecto, el funcional
PBE tiene ciertas limitaciones para ubicar la posicio´n de los estados asociados a las
V0O y V1+O ya que son estados pro´ximos a la BC (< 1 eV) y solapan ra´pidamente
con la BC durante el proceso de relajacio´n io´nica, haciendo imposible su estabilizacio´n
energe´tica. No ocurre lo mismo con las vacantes V2+O , puesto que son estados vac´ıos que
solapan de forma natural con la BC dando resultados similares mediante PBE y HSE
[188, 265]. Adema´s, diversos estudios [188, 265] apuntan que la energ´ıa de formacio´n
de las V2+O es menor que las correspondientes para las vacantes de ox´ıgeno V0O y V
1+
O ,
por lo que teo´ricamente las vacantes doblemente ionizadas son ma´s estables que las que
se encuentran total o parcialmente ocupadas por electrones. De esta forma, nos vamos
a centrar en las propiedades de la V2+O calculada mediante el funcional convencional
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Figura 6.20: Secciones de la figura ELF correspondiente que pasan por los planos a) basal, y
b) apical de los octaedros de TiO6 en TiO2 (rutilo) incluyendo una V2+O ; c) Diagrama de bolas
del plano (11¯0) despue´s de la relajacio´n io´nica; d) Diagrama de poliedros que envuelven la V2+O .
PBE, debido a la considerable reduccio´n de tiempo de ca´lculo necesario en comparacio´n
con el funcional h´ıbrido HSE.
El estudio de vacantes de ox´ıgeno doblemente ionizadas (V2+O ) en TiO2 se ha reali-
zado empleando una supercelda de rutilo de dimensiones 2× 2× 4 que esta´ compuesta
por 32 a´tomos de Ti y 64 a´tomos de O. La VO se ha creado retirando un u´nico a´tomo
de ox´ıgeno en las coordenadas fraccionarias (0,6524, 0,6524, 0,5). Para obtener la carga
+2 se han restado dos electrones (e−) al nu´mero total de e− de la supercelda de rutilo
antes de iniciar los ca´lculos. Una vez creado el defecto de ox´ıgeno se ha dejado relajar
la celda manteniendo fijo el volumen, permitiendo u´nicamente desplazamientos io´nicos
hasta alcanzar el estado de mı´nima energ´ıa.
En la Figura 6.20 a) y b) esta´n representadas la secciones de la figura ELF que
pasan por los planos basal (Figura 6.20 a)) y apical (Figura 6.20 b)) de octaedros TiO6
pro´ximos a una vacante de ox´ıgeno V2+O . Los cuadrados punteados en las Figuras 6.20
a) y b) representan las secciones para los octaedros perfectos (ver Figura 6.17), donde
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la V2+O se encuentra en una de las esquinas del cuadrado. En la figura ELF se pueden
apreciar las distorsiones electro´nicas inducidas por la presencia de la V2+O . En general
las nubes electro´nicas alrededor de los a´tomos de Ti y O tienden a ocupar el espacio
vac´ıo donde se encuentra el defecto de ox´ıgeno siguiendo la direccio´n de los enlaces
Ti−O rotos. Sin embargo, los desplazamientos que sufren los a´tomos de Ti y O son en
sentidos opuestos, aleja´ndose y aproxima´ndose al defecto, repectivamente. En la Figura
6.20 c) se muestra el diagrama de bolas correspondiente al plano (11¯0) del rutilo donde
la V2+O esta´ representada por una bola de color gris en la posicio´n que inicialmente
ocupaba el a´tomo de O retirado, las l´ıneas discontinuas representan los enlaces rotos
y las flechas apuntan hacia los desplazamientos ma´s significativos de los a´tomos que
rodean la vacante de ox´ıgeno. De esta forma, se ha comprobado que tras la relajacio´n
io´nica dos de los a´tomos de Ti se encuentran separados una distancia d = 2,246 A˚ y uno
se encuentra a D = 2,303 A˚ respecto de la V2+O , un incremento de aproximadamente un
14 % respecto de sus valores iniciales (d0 y D0 en la Tabla 6.4). Esto significa que los
a´tomos de Ti se encuentran ligeramente desplazados, aleja´ndose de la V2+O , mientras
que los a´tomos de O ma´s pro´ximos tienden a aproximarse segu´n se indica en el esquema
de la Figura 6.20 c). Esto indica que la presencia de la V2+O tambie´n modifica la simetr´ıa
de coordinacio´n de los tres a´tomos de Ti que envuelven el defecto. En la Figura 6.20
d) esta´ representado el esquema de poliedros que rodean la V2+O donde los a´tomos de
titanio se encuentran coordinados con cinco a´tomos de ox´ıgeno en simetr´ıa piramidal
de base cuadrada.
Figura 6.21: Carga efectiva de Bader en funcio´n de la distancia (en A˚) a la V2+O de a) a´tomos
de Titanio, y b) a´tomos de Ox´ıgeno. El color de los puntos representa el volumen de Bader
correspondiente a cada ion y la l´ınea punteada es el nivel de carga de referencia (Tabla 6.4).
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El ana´lisis de la carga efectiva de Bader nos aporta informacio´n cuantitativa sobre
co´mo se ha distribuido la carga en la supercelda de rutilo tras la relajacio´n io´nica debida
a la presencia de la V2+O . En las Figuras 6.21 a) y b) esta´ representada la carga efectiva
de Bader para los iones de titanio y ox´ıgeno, respectivamente, en funcio´n de la distancia,
en valor absoluto, que separa cada ion de la V2+O . El color de los puntos representa el
volumen de Bader de cada ion, que se define como el volumen que encierra la superficie
de los iones con un flujo mı´nimo de densidad de carga dentro del cual se ha calculado
el valor de la carga efectiva. De esta forma, los puntos azules representan iones que
ocupan un volumen relativamente grande mientras que puntos rojos representan iones
que ocupan un menor volumen dentro de la red. La l´ınea de puntos en las Figuras
6.21 a) y b) indica el valor de referencia de las cargas efectivas para el TiO2 masivo,
calculadas mediante PBE en el Apartado anterior (Tabla 6.4).
En la Figura 6.21 a) se puede observar que la carga efectiva de los iones de Ti en
presencia de la V2+O es generalmente mayor que el valor de referencia (QTi = +2,23 |e|)
aunque tienden a recuperar este valor a medida que se incrementa la distancia respecto
a la V2+O (aproximadamente para valores > 8 A˚). Sin embargo, los tres a´tomos ma´s
pro´ximos al defecto de ox´ıgeno poseen cargas significativamente menores que en TiO2
masivo (dos a´tomos con carga efectiva de +2,20 |e| y uno con +2,17 |e|) y volu´menes
mayores que el resto de iones de Ti.
La carga efectiva en los a´tomos de ox´ıgeno presenta un comportamiento ma´s com-
plejo. Como se puede observar en la Figura 6.21 b), los valores de la carga efectiva
del O son mucho ma´s dispersos en comparacio´n con los valores calculados para los
iones de Ti. Las cargas se encuentran generalmente por encima del nivel de referencia
(QO = −1,12 |e|), lo que significa que los iones de ox´ıgeno tienen una carga ligeramente
menor en valor absoluto, excepto los iones ma´s pro´ximos a la V2+O que poseen mayor
carga electro´nica. Al igual que ocurre con los iones de Ti pro´ximos a la V2+O , los iones de
O ma´s pro´ximos tienen un volumen sensiblemente mayor, tambie´n apreciable a partir
de las secciones de la ELF en las Figuras 6.20 a) y b).
Mediante ca´lculos DFT se ha podido comprobar que la presencia de la V2+O tiene
una gran influencia en la densidad electro´nica de los iones ma´s pro´ximos al defecto.
Analizando la carga efectiva de Bader tambie´n se ha comprobado que el efecto de la
V2+O puede tener influencia incluso en iones ma´s alejados. Mediante el ca´lculo de la
densidad de estados vamos a investigar co´mo se modifica la estructura electro´nica en
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Figura 6.22: DOS total y pDOS correspondiente a los estados O(2p) y Ti(3d) para una
supercelda 2×2×4 de rutilo con un defecto de V2+O calculado a partir del funcional convencional
PBE. Los espectros experimentales se corresponden con el espectro la BV (XPS) y el borde
O(1s) K (XAS) de muestras de TiO2-np(R).
presencia de un defecto de ox´ıgeno. En la Figura 6.22 esta´ representada la DOS total
y la pDOS correspondiente a los estados O(2p) y Ti(3d) para una supercelda de rutilo
con un defecto de ox´ıgeno de tipo V2+O calculada aplicando el funcional PBE. Tambie´n
se han incluido los espectros de la BV y el borde O(1s) K obtenidos experimentalmente
(XPS, XAS) para la muestra de TiO2-np(R) con los ejes desplazados convenientemente
para que se ajusten a la DOS. En la DOS calculada el EF se encuentra localizado en
0 eV y coincidente con el borde de la BV. En general la DOS presenta caracter´ısticas
similares a las calculadas para el cristal de rutilo perfecto empleando una aproximacio´n
ma´s “exacta” como la que se obtiene mediante el funcional h´ıbrido HSE, a excepcio´n
del Eg (ver Figura 6.19), lo que confirma la idoneidad de emplear el funcional PBE
para el ca´lculo de la DOS. De esta forma, la BV esta´ dominada por estados O(2p) y
la BC esta´ dominada por estados Ti(3d). En este caso el mayor nu´mero de a´tomos
incluidos en los ca´lculos (96 en total), unido a las pequen˜as distorsiones de la red
generadas tras retirar un a´tomo de ox´ıgeno, da como resultado un mayor nu´mero de
estados. De esta forma, se pueden distinguir con claridad algunas caracter´ısticas de
la BV experimental como la banda asociada los estados Ti(3d) tambie´n identificada
mediante XPS resonante (entre 4 y 5 eV por debajo del EF marcada con una flecha en
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la Figura 6.22). La BC calculada tambie´n se ajusta mejor a los resultados obtenidos
mediante XAS. En este caso los tres ma´ximos de la regio´n de altas energ´ıas del borde
de absorcio´n O(1s) K caracter´ısticos de la fase rutilo se pueden observar con claridad
en la DOS calculada, marcadas con flechas en la regio´n entre 5 y 20 eV de la Figura
6.22. En la DOS calculada mediante PBE para el TiO2 masivo no era posible distinguir
estas contribuciones con tanta claridad (ver Figura 6.18 a)), aunque ya se pod´ıan intuir
mediante el funcional h´ıbrido HSE.
Figura 6.23: a) Diagrama de bolas sobre la seccio´n del plano (11¯0) de la ELF donde se han
marcado los a´tomos de Ti y O ma´s pro´ximos a la V2+O ; pDOS de los estados b) Ti(3d), y c)
O(2p) de los a´tomos que se encuentran cerca del defecto (1 y 2) y lejos (3).
Para estudiar en detalle la influencia del defecto de ox´ıgeno en la DOS del TiO2 se
han observado las pDOS de los estados O(2p) y Ti(3d) para los a´tomos de Ti y O que
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rodean al defecto de ox´ıgeno. En la Figura 6.23 a) se ha representado el diagrama de
bolas sobre la seccio´n de la ELF correspondiente al plano (11¯0) donde se han identificado
con (1) y (2) los a´tomos de Ti y O que se encuentran ma´s pro´ximos a la V2+O . De entre
ellos, los a´tomos (2) se encuentran ligeramente ma´s alejados del defecto y presentan
ligeras diferencias en la nube electro´nica, como se puede apreciar a partir de la seccio´n
de la ELF. Los resultados se han comparado con las pDOS de los a´tomos de Ti y O que
se encuentran ma´s alejados del defecto de ox´ıgeno (fuera del plano de la Figura 6.23 a))
identificados con el nu´mero (3). Las pDOS de los estados Ti(3d) y O(2p) de los a´tomos
de Ti y O se encuentran representados en las Figuras 6.23 b) y c), respectivamente.
En la Figura 6.23 b) se pueden observar claras diferencias en los estados Ti(3d)
asociados a los a´tomos Ti(1) y Ti(2) si los comparamos con la correspondiente pDOS
del a´tomo Ti(3). En particular se observa que los estados asociados a la banda t2g de la
BC, que se encuentra centrada en torno a 3 eV para Ti(3), tienden a localizar los estados
electro´nicos en energ´ıas que se aproximan a 4 eV para Ti(1), como se ha marcado con
l´ınea de puntos en la Figura 6.23 b), y en una posicio´n intermedia de aproximadamente
3,5 eV para Ti(2). En la banda eg, de mayor energ´ıa, se observan un estado localizado
en torno a 5 eV y dos a mayores energ´ıas, en torno a 6− 7 eV en Ti(3). Estos u´ltimos
estados electro´nicos tienden a combinarse formando un nivel que se desplaza a mayores
energ´ıas hasta alcanzar un valor pro´ximo a 7 eV para Ti(1), incrementando ligeramente
la anchura de la banda eg.
Los estados O(2p) siguen un comportamiento similar, como puede observarse en
la Figura 6.23 c), donde se ha marcado la l´ınea de puntos en torno al nivel donde
se localizan los estados electro´nicos de la banda t2g en los a´tomos ma´s pro´ximos al
defecto de ox´ıgeno. En la Figura 6.23 c) se aprecia que los estados asociados a orbitales
t2g y eg son ma´s definidos para O(1). Tambie´n se observa que los tres ma´ximos que
normalmente se encuentran a mayores energ´ıas (> 8 eV) se observan ma´s definidos para
O(3) mientras que no se aprecian para O(1), por lo que el entorno cristalino influye
directamente en la localizacio´n de estos estados.
En el Apartado 6.4.2 se han analizado las componentes de la deconvolucio´n de
los espectros XAS en curvas de tipo Gauss-Lorentz del borde O(1s) K dando como
resultado el ejemplo de la Figura 6.24 a) para una muestra de TiO2-np(R). Las bandas
t2g y eg se pueden descomponer en dos contribuciones separadas aproximadamente 1
eV, donde la contribucio´n de mayor energ´ıa (sombreada en color naranja) posee menor
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Figura 6.24: a) Espectro XAS del borde O(1s) K de TiO2-np y su correspondiente deconvolu-
cio´n en curvas Gauss-Lorentz. En color naranja se han marcado las bandas que se encuentran
desplazadas 1 eV por encima de los estados t2g y eg ; b) Regio´n de la BC de la DOS calculada
para el defecto V2+O junto con el espectro experimental de referencia punteado. En color naranja
esta´ representada la contribucio´n de los estados que envuelven a la V2+O (×4).
intensidad relativa. En la Figura 6.24 b) se ha representado la regio´n de la DOS Total
(sombreado en color gris), entre el borde de la BC y estados que se extienden hasta
22 eV aproximadamente (incluyendo V2+O ). Tambie´n se ha incluido la contribucio´n (a
la DOS) de los estados O(2p) y Ti(3d) calculados en todos los a´tomos que rodean
la V2+O cuya pDOS se encuentra distorsionada por efecto de la V
2+
O . Para ello se han
considerado los primeros y segundos vecinos pro´ximos que rodean el defecto de ox´ıgeno
compuesto por los tres a´tomos de Ti en coordinacio´n piramidal cuadrada y todos los
a´tomos de O que forman las bases de las pira´mides (11 a´tomos de O en total), de
acuerdo a la representacio´n polie´drica de la Figura 6.20 d). En la Figura 6.24 b) se puede
observar que la DOS calculada para estos a´tomos que rodean el defecto (ampliado un
factor ×4 y sombreado en color naranja) incrementan el nu´mero de estados electro´nicos
en las regiones de mayor energ´ıa de las bandas t2g y, en menor medida en la banda
eg, formando una figura similar a las bandas que se observan en la deconvolucio´n G-
L del espectro XAS experimental. Se puede observar que los estados que rodean la




6.5.1.3. Defectos de Cr en TiO2
Finalmente se va estudiar mediante ca´lculos DFT el efecto del Cr en la red cristalina
de rutilo del TiO2 y se analizara´ su relacio´n con los experimentos realizados para las
microestructuras dopadas con Cr. Para realizar los ca´lculos DFT se ha empleado el
funcional PBE con polarizacio´n de esp´ın activada, debido al menor tiempo requerido
para realizar los ca´lculos en comparacio´n con HSE. En este caso, la polarizacio´n de
esp´ın es importante incluirla debido a que los iones de Cr con estados de oxidacio´n
3+ y 4+ tienen orbitales d parcialmente ocupados. De esta forma nos aseguramos que
se alcanzan los estados de mı´nima energ´ıa teniendo en cuenta otras variables como el
momento magne´tico de los iones, que en los casos anteriores no fue necesario debido
a la ausencia de espines “polarizables” en el sistema. El defecto se ha creado en una
supercelda 2 × 2 × 4 compuesta por 32 a´tomos de Ti y 64 a´tomos de O por medio
de la sustitucio´n de un a´tomo de Ti por un a´tomo de Cr (CrTi) en las coordenadas
fraccionarias (1/2, 1/2, 1/2). La presencia de un Cr sustitucional en esta supercelda
da lugar a una relacio´n catio´nica de aproximadamente 1/(1 + 31) ≈ 0,031, pro´ximo a
la concentracio´n medida experimentalmente en las microestructuras mediante EDS, de
2− 3 % cat. de Cr como se ha analizado en el Apartado 5.2.3 del Cap´ıtulo 5. Como el
estado de oxidacio´n del titanio en una red perfecta de TiO2 es Ti4+, la creacio´n de un
defecto de Cr sustitucional con carga neutra (Cr0Ti) tambie´n dara´ lugar a un ion Cr4+,
mientras que si an˜adimos un electro´n al nu´mero de electrones total de la supercelda
estaremos creando un ion Cr3+ o defecto Cr1−Ti . Ambos casos van a ser comparados con
los resultados experimentales para analizar el modo en el que el Cr se incorpora en la
red cristalina de TiO2 (rutilo).
Despue´s de la relajacio´n io´nica se ha observado que la simetr´ıa de los octaedros CrO6
en TiO2 es ligeramente distinta en comparacio´n con los octaedros de TiO6. Como se
ha observado previamente, los octaedros TiO6 en TiO2 masivo poseen tanto distorsio´n
trigonal como tetragonal. En la Tabla 6.5 esta´n resumidos algunos para´metros calcu-
lados como la distancia interato´mica Cr−O apical (D) y basal (d) de los octaedros
CrO6, la diferencia relativa y la carga efectiva de Bader. Tambie´n se han incluido los
para´metros calculados para octaedros TiO6 que se encuentran lejos del defecto de Cr
como referencia.
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Tabla 6.5: Defecto de Cr en TiO2 - Resultados de las distancias Cr−O y Ti−O apicales (D),
basales (d), diferencia relativa |D−d |/D y carga efectiva de Bader (QBader) correspondiente
al ion de Cr o Ti en el octaedro central CrO6 o TiO6 (alejado del defecto), respectivamente.
Los ca´lculos se han realizado empleando el funcional convencional PBE para defectos puntuales
Cr−1Ti y Cr0Ti.
D d |D−d|/D QBader
(A˚) (A˚) ( %) (|e|)
Cr1−Ti
CrO6 1,998 1,987 0,56 +1,75
TiO6 2,008 1,964 2,24 +2,23
Cr0Ti
CrO6 1,939 1,943 0,21 +1,93
TiO6 2,009 1,965 2,24 +2,24
A partir de estos resultados se puede observar que la diferencia relativa de los
enlaces Cr−O apicales y basales (|D−d|/D) de los octaedros CrO6, de 0,5 % para Cr1−Ti
y 0,2 % para Cr0Ti, son menores que el 2,2 % observado en los octaedros de TiO6 lejos
del defecto de Cr. De esta forma, los octaedros CrO6 en TiO2 (rutilo) tienen menor
distorsio´n tetragonal en comparacio´n con los octaedros TiO6 en el cristal perfecto. El
electro´n introducido en la supercelda tiende a localizarse en el defecto de Cr1−Ti tal y
como indican los resultados de la carga efectiva de Bader. Su carga, de +1,75 |e|, es
menor que la calculada para el defecto de Cr neutro (+1,93 |e|) y para Ti (+2,23 |e|). El
diferente nu´mero de electrones en la capa de valencia de los a´tomos de Cr puede ser la
razo´n de los cambios en la distancia de los enlaces Cr−O, siendo ligeramente mayores
para el defecto de Cr1−Ti .
En las Figuras 6.25 a) y b) se encuentran representados los valores de la carga
efectiva de Bader de los a´tomos de titanio y ox´ıgeno de la supercelda en funcio´n de la
distancia al defecto de Cr1−Ti , respectivamente. En la Figura 6.25 a) se puede apreciar
que el defecto de Cr no tiene una influencia muy significativa en la carga de los a´tomos
de Ti. El valor de la carga efectiva en promedio, de +2,227 |e|, es ligeramente menor
que la carga de efectiva en rutilo masivo (+2,235 |e|). En la Figura 6.25 b) se observa
que so´lo los a´tomos de O ma´s pro´ximos al defecto de Cr (en torno a 2 A˚) tienen
cargas significativamente menores que el resto de a´tomos de O en la supercelda. Dada
la simetr´ıa que presentan los a´tomos de ox´ıgeno en los octaedros CrO6, las cargas
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efectivas asociadas a los a´tomos del plano basal y apical se encuentran superpuestas
en la Figura 6.25 a), de forma que cuatro a´tomos de ox´ıgeno tienen carga de −1,10 |e|
y dos −1,08 |e| que se corresponden con los ox´ıgenos del octaedro CrO6 en posicio´n
basal y apical, respectivamente, mientras que a´tomos ma´s alejados (> 2 A˚) tienen
cargas ligeramente mayores (en valor absoluto) al valor de referencia para TiO2 (rutilo)
masivo (Tabla 6.4).
Figura 6.25: a) y b) Carga efectiva de Bader en funcio´n de la distancia (en A˚) al defecto de
Cr1−Ti de los a´tomos de Ti y O, respectivamente; c) y d) Carga efectiva de Bader en funcio´n de
la distancia (en A˚) al defecto Cr0Ti de a´tomos de Ti y O, respectivamente.
Analizando las cargas efectivas calculadas para el defecto de Cr0Ti, en la Figura 6.25,
se observa que los a´tomos de Ti (Figura 6.25 c)) tienen cargas efectivas pra´cticamente
ide´nticas al valor de referencia. En cuanto a los a´tomos de O se observa que, al igual que
ocurre con el defecto de Cr1−Ti , so´lo se encuentran alterados los a´tomos de O directamente
enlazados con el a´tomo de Cr. En este caso la carga de los seis a´tomos que lo rodean
tienen cargas similares, en torno a −1,07 |e|. El resto de a´tomos de O tienen valores en
torno al valor de referencia.
A partir de las secciones de la ELF se puede observar que existen diferencias en la
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Figura 6.26: Secciones de la ELF para los planos a) (110), b) (11¯0), y c) el plano apical,
perpendicular a (110). La l´ınea punteada en a) representa la interseccio´n con el plano(11¯0) y
la l´ınea discontinua representa la interseccio´n con el plano apical; d) Isosuperficie para un valor
de la ELF = 0,15 e·A˚-3 para un defecto de Cr1−Ti . Los enlaces Cr−O esta´n representados por
varillas.
distribucio´n electro´nica en funcio´n del estado de oxidacio´n del Cr. En la Figura 6.26 a)
y b) esta´n representadas las secciones del plano basal (110) y el plano perpendicular
equivalente (11¯0) que pasa por los enlaces Cr−O apicales, indicado con una l´ınea dis-
continua en a), donde el defecto de Cr1−Ti se encuentra en el centro. La Figura 6.26 c)
corresponde a la seccio´n apical, que pasa por cuatro a´tomos de ox´ıgeno de los octae-
dros CrO6 y TiO6, dos de ellos correspondientes a los enlaces apicales y otros dos a los
basales, indicado por la l´ınea de puntos en a). En las Figuras 6.27 esta´n representados
los mismos planos referidos al defecto Cr0Ti.
Se puede observar a partir de las Figuras 6.26 a) y 6.27 a) que la densidad electro´nica
en el plano basal (110) es menor en la regio´n de los enlaces Cr−O, especialmente para
el defecto de Cr1−Ti . En ambos casos se observa que la distorsio´n trigonal que afecta
al plano basal (110) de los octaedros CrO6 hace que la localizacio´n de los electrones
de valencia pierdan la simetr´ıa rotacional cuadrada C4 en dicho plano y pase a ser de
simetr´ıa C2 (invariante ante una rotacio´n de 180◦). De esta forma la ELF es ligeramente
mayor en las regiones donde el a´ngulo de los enlaces O−Cr−O es mayor de 90◦. Sin
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embargo, en los planos (11¯0) la distribucio´n electro´nica es distinta dependiendo de si
se trata de un defecto tipo Cr1−Ti o Cr0Ti. En el caso del defecto de Cr
1−
Ti la seccio´n
de la ELF en el plano (11¯0) sigue mostrando una menor densidad electro´nica en la
regio´n de los enlaces Cr−O apicales, como se observa a partir de la Figura 6.26 b).
Por el contrario, para el defecto de Cr0Ti (Figuras 6.27 b)) se observa que la densidad
electro´nica es sensiblemente mayor en la direccio´n de los enlaces Cr−O.
Figura 6.27: Secciones de la ELF para los planos a) (110), b) (11¯0), y c) el plano apical,
perpendicular a (110). La l´ınea punteada en a) representa la interseccio´n con el plano(11¯0) y
la l´ınea discontinua representa la interseccio´n con el plano apical; d) Isosuperficie para un valor
de la ELF = 0,15 e·A˚-3 para un defecto de Cr0Ti. Los enlaces Cr−O esta´n representados por
varillas.
En la seccio´n apical de la Figura 6.26 c) se observa que la distribucio´n electro´nica en
el defecto Cr1−Ti es similar a la observada para el plano basal (110), con menor densidad
de la regio´n de los enlaces Cr−O. En este caso se aprecia que la distribucio´n es ma´s
sime´trica que en el plano (110) de la Figura 6.26 a) debido a que la diferencia en la
distancia de los enlaces Cr−O de este plano es muy pequen˜a y el a´ngulo que forman los
enlaces O−Cr−O es de 90◦, por lo que las distorsiones de este plano son despreciables.
En el plano apical con el de Cr0Ti, representado en la Figura 6.27 c), se observa que a
la densidad electro´nica es ligeramente mayor tanto en la direccio´n de los enlaces Cr−O
apicales como los basales.
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En las Figuras 6.26 d) y 6.27 d) se encuentran representadas la funcio´n de locali-
zacio´n electro´nica para valores de la ELF = 0,15 e·A˚-3 calculadas para los defectos de
Cr1−Ti y Cr0Ti respectivamente. A partir de las isosuperficies se puede observar co´mo se
distribuye la carga electro´nica dentro del volumen encerrado por los octaedros CrO6.
Se pueden observar que para ambos tipos de defecto los electrones tienden a localizarse
fuera de la regio´n que ocupan los enlaces Cr−O basales. El defecto de Cr1−Ti de la Figura
6.26 d) tambie´n muestra que los enlaces apicales poseen baja densidad electro´nica. Sin
embargo, en la isosuperficie del defecto Cr0Ti mostrada en la Figura 6.27 d) s´ı que se
observan electrones localizados en la regio´n de los enlaces apicales para este valor de
la ELF. De esta forma, se puede observar que la nube electro´nica que rodea al defecto
Cr1−Ti tiene forma de cubo, y en el caso del defecto Cr0Ti presenta una forma similar a
la de un octaedro muy distorsionado. Estas diferencias pueden tener su origen en el di-
ferente nu´mero de electrones de valencia asociados a cada tipo de defecto. Observando
la carga efectiva calculada para cada defecto (Tabla 6.5) se puede comprobar que el
defecto de Cr con carga neutra da lugar a una carga efectiva significativamente menor
que en los iones de Ti. Esto puede indicar que el ion de Cr4+ asociado a este defecto
(Cr0Ti) forma enlaces Cr−O con un cara´cter mucho ma´s covalente que los iones de Ti4+
en TiO2. Por otro lado, la carga efectiva del defecto de Cr1−Ti (+1,75 |e|) es menor que
para Cr0Ti (+1,93 |e|), lo que puede indicar que se trata de un ion de Cr3+ con gran
cara´cter io´nico.
En la Figura 6.28 a) esta´ representada la DOS Total y pDOS para los estados O(2p),
Ti(3d) y Cr(3d) calculados para los defectos de Cr1−Ti y Cr0Ti, donde s+ y s− indican las
componentes con polarizacio´n de esp´ın positiva y negativa de la DOS, respectivamente.
El ma´ximo de la BV (MBV) se ha desplazado a 0 eV para poder observar la diferencia
en las posiciones de los niveles de Fermi, que se encuentran en EF = 0,95 y 0,74 eV
para Cr1−Ti y Cr0Ti respectivamente. Se puede observar que en ambos casos los estados
que se forman dentro del Eg del TiO2 son principalmente originados por orbitales de
naturaleza Cr(3d). En el caso del defecto Cr1−Ti (parte superior de la Figura 6.28 a)) los
estados ocupados se encuentran localizados formando niveles con polarizacio´n de esp´ın
s+ a 0,2 eV por debajo del EF, mientras que la DOS calculada para Cr0Ti (parte inferior
de la Figura 6.28 a)) presenta una estructura de defectos ma´s compleja compuesta por
estados Cr(3d) que se encuentran parcialmente vac´ıos formando niveles tanto ocupados
como desocupados dentro del Eg del TiO2.
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Figura 6.28: a) DOS total y pDOS con polarizacio´n de esp´ın (s+, s−) correspondiente a los
estados O(2p), Ti(3d) y Cr(3d), y b) Contribuciones a la DOS de los octaedros de CrO6. La
parte superior de las figuras corresponde al defecto Cr1−Ti y la inferior al defecto Cr0Ti. La l´ınea
discont´ınua indica la posicio´n del nivel de Fermi (EF).
En la Figura 6.28 b) se puede observar con mayor detalle la contribucio´n a la DOS
de los octaedros CrO6 y TiO6 para cada tipo de defecto de Cr. En este caso se ha
situado el origen de energ´ıas en el EF. Analizando las contribuciones del octaedro de
CrO6 con el defecto de Cr1−Ti (parte superior) se puede observar que las contribuciones
a la BV son muy similares a la BV calculada para octaedros de TiO6, representada con
una l´ınea discontinua. Dentro del intervalo de energ´ıas prohibidas se observa que los
orbitales O(2p) se encuentran hibridados con los estados t2g asociados a los orbitales
Cr(3d). En la BC se observan contribuciones que se encuentran parcialmente solapadas
con las bandas t2g del Ti. Las contribuciones a la DOS asociadas al defecto Cr0Ti,
representadas en la parte inferior de la Figura 6.28 b), presentan mayor diferencia en
la regio´n de la BV, principalmente debido a la influencia de los orbitales dz2 y dx2−y2
del Cr formando niveles con componentes s+ y s− en torno a 5 eV por debajo del
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nivel de Fermi con mayor DOS que en los octaedros TiO6 (l´ınea discont´ınua). Esta
regio´n tambie´n tiene contribuciones caracter´ısticas del Ti, por lo que podr´ıa existir
cierto grado de hibridacio´n de Cr(3d)−Ti(3d). Los estados de defectos asociados al Cr
dentro del Eg tambie´n se encuentran parcialmente hibridados con orbitales O(2p).
6.5.1.4. Defecto combinado: 2Cr+VO
Previamente se ha mencionado que un defecto de Cr0Ti dentro de una supercelda
de TiO2 da lugar a un ion Cr4+, y an˜adiendo un electro´n a la red, la carga en exceso
tiende a formar parte de los estados de valencia del defecto de Cr reduciendo su estado
de oxidacio´n a Cr3+ (defecto Cr1−Ti ). En este Apartado se va a estudiar la formacio´n de
defectos de Cr3+ mediante la captacio´n de electrones procedentes de una vacante de
ox´ıgeno neutra. Para ello, en una supercelda de rutilo 2× 2× 4 similar a la empleada
anteriormente, se han creado dos defectos de Cr sustitucionales en las proximidades de
una V0O, de esta forma 2Cr0Ti+V0O → 2Cr1−Ti +V2+O .
Figura 6.29: a) Seccio´n de la ELF para el plano (11¯0) donde se encuentra el defecto combinado
2Cr0Ti+V0O. Los c´ırculos y l´ıneas punteadas representan la posicio´n de los a´tomos de Cr y los
enlaces rotos, repectivamente; b) Isosuperficies para valores de la ELF de 0,11 e·A˚−3 (en color
amarillo) y 0,21 e·A˚−3 (azul) en torno a los a´tomos de Cr, Ti y O ma´s cercanos al defecto de
ox´ıgeno V0O.
En la Figura 6.29 a) se muestran la seccio´n del plano (11¯0) de la figura ELF calculada
para el defecto combinado 2Cr+VO. Se puede observar que tras la relajacio´n io´nica,
los electrones cedidos por el O retirado se localizan en la regio´n comprendida entre los
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enlaces Cr−O y Ti−O rotos, indicados con l´ıneas de puntos en la Figura 6.29 a). Como
se ha visto anteriormente (Figura 6.20 a) y b)), la carga electro´nica del a´tomo de O
ma´s pro´ximo a la la V2+O se distorsiona aproxima´ndose al defecto de ox´ıgeno tras la
relajacio´n io´nica, lo que se puede entender como una atraccio´n de tipo Coulombiano
entre un ion de carga negativa O2− y un hueco de tipo V2+O . En este caso se observa que
la densidad de carga del a´tomo de O ligado a los dos a´tomos de Cr (que identificaremos
como O(1)) tiende alejarse de la V0O localizando su mayor densidad en el lado opuesto,
mientras que el nu´cleo, por el contrario, se aproxima ligeramente. Tambie´n se observa
que la densidad de carga que rodea a los a´tomos de Cr en este plano es menor en la
direccio´n de los enlaces Cr−O ligados. Estas distribuciones de carga son similares a la
observada para el ion de Cr3+ (Figura 6.26), aunque presenta distorsiones que pueden
ser producto de la relajacio´n io´nica.
A partir de las isosuperficies de la ELF representadas en la Figura 6.29 b) para
valores de la ELF de 0,11 e·A˚−3 (amarillo) y 0,21 e·A˚−3 (azul), se observa que los
electrones de la V0O se encuentran parcialmente ligados con los defectos de Cr y, en
menor medida, con el a´tomo de O compartido. Esto puede indicar que poseen cierto
grado de hibridacio´n entre estados electro´nicos. Tambie´n se observa que la geometr´ıa
de la isosuperficie alrededor de los a´tomos de Cr es caracter´ıstica para Cr3+ (defecto
Cr1−Ti en la Figura 6.26 d)), que a diferencia de Cr4+ (defecto Cr0Ti en la Figura 6.27 d))
las regiones de los enlaces Cr−O apicales apenas presentan carga localizada (ELF∼ 0).
Los resultados de la carga efectiva de Bader indican que los a´tomos de Cr han cedido,
cada uno, un total de +1,71 |e|. Este valor es ligeramente menor que el observado para el
defecto de Cr1−Ti , de +1,75 |e|, aunque claramente ma´s cercano que en el caso del defecto
Cr0Ti, de +1,93 |e| (Tabla 6.5). En las Figuras 6.30 a) y b) se puede observar que la
dispersio´n en el valor de las cargas efectivas de los a´tomos de Ti y O son relativamente
pequen˜as si lo comparamos con las cargas asociadas a la V2+O en la Figura 6.21. So´lo los
a´tomos ma´s cercanos al defecto de ox´ıgeno V0O (< 2,5 A˚) presentan cargas sensiblemente
diferentes al resto. De esta forma el a´tomo de Ti(1) (indicado en la Figura 6.29) presenta
una carga efectiva de +2,15 |e|, similar a la obtenida para el a´tomo de Ti en la misma
posicio´n en la V2+O (+2,15 |e|).
La DOS total y pDOS de los estados O(2p), Ti(3d) y Cr(3d) calculada para el
defecto combinado 2Cr0Ti+V0O se encuentra representada en la Figura 6.30 c). En general
se observa una DOS muy similar a las calculada para el defecto de Cr1−Ti asociado al ion
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Figura 6.30: Carga efectiva de Bader para el defecto combinado 2Cr0Ti+V0O en funcio´n de la
distancia (en A˚) al defecto de Cr0Ti de los a´tomos de a) titanio y b) ox´ıgeno; c) DOS total y
pDOS con polarizacio´n de esp´ın (s+, s−) correspondiente a los estados O(2p), Ti(3d) y Cr(3d)
calculado para el defecto combinado 2Cr0Ti+V0O.
Cr3+ (parte superior de Figura 6.28 a)), caracterizado principalmente por un nivel de
defectos dentro del intervalo de energ´ıas prohibidas con polarizacio´n de esp´ın s+. Sin
embargo, tambie´n se observan estados parcialmente ocupados que separan la MBV del
EF desde aproximadamente 0,9 eV, para Cr1−Ti hasta 1,1 eV para el defecto combinado.
Ma´s significativa es la localizacio´n del nivel de defectos asociado al Cr en el defecto
combinado si lo comparamos con el defecto Cr1−Ti , desplaza´ndose desde 0,19 eV (por




• Estudio DFT de defectos puntuales en TiO2 y comparacio´n con re-
sultados experimenales
Los me´todos de simulacio´n DFT habitualmente se emplean para explicar o para
predecir comportamientos f´ısicos. Para dar ma´s peso a las investigaciones, es de gran
importancia que tanto los me´todos experimentales como las simulaciones teo´ricas se
presenten y comparen a la vez. Sin embargo, en la literatura habitualmente se encuen-
tran multitud de estudios teo´ricos que toman prestados los resultados experimentales
realizados por otros grupos para discutir los resultados de las simulaciones, de la misma
forma que muchos trabajos puramente experimentales se apoyan en estudios teo´ricos
para dar explicacio´n a los feno´menos observados. En el caso del TiO2, en la literatura
se pueden encontrar una gran multitud de estudios puramente teo´ricos centrados en la
simulacio´n de defectos puntuales como las vacantes de ox´ıgeno [188, 264, 265], efecto de
dopantes [9, 215, 266] o defectos combinados [9, 156]. En el caso de los defectos de Cr en
TiO2, se pueden encontrar estudios teo´ricos y experimentales recientes, como el reali-
zado por Da Pieve et al. [9], donde explica el origen de las propiedades ferromagne´ticas
mediante ca´lculos DFT, o el realizado por Parks Cheney et al. [267], donde explican
el origen de la reduccio´n del Eg del TiO2 mediante te´cnicas de espectroscop´ıa XAS y
XPS, sin apoyo experimental o teo´rico, respectivamente. So´lo existen algunos estudios,
como el realizado por Kim et al. [268], donde unifican la discusio´n de los resultados de
experimentos y teor´ıa para explicar el efecto del estado de oxidacio´n del Cr en las pro-
piedades magne´ticas del TiO2 dopado con Cr, empleando barras de TiO2 dopadas con
Cr por un me´todo de sinterizado en atmo´sfera controlada. Sin embargo, en su estudio
no aporta informacio´n sobre el Cr incorporado u homogeneidad en la fase cristalina.
De esta forma, en general resulta complicado combinar los resultados experimentales
y teo´ricos debido a la dificultad que presenta encontrar un material apropiado para su
estudio. En nuestro hemos obtenido estructuras monocristalinas de TiO2 dopado con
Cr que sirven de modelo para simulaciones DFT como las realizadas en este Cap´ıtulo.
De esta forma se podra´n comparar los resultados teo´ricos de la DOS con los resultados
obtenidos con XPS y XAS.
Uno de los defectos ma´s abundantes en TiO2 son las vacantes de ox´ıgeno. De entre
los distintos tipos de VO, las V2+O son las ma´s estables energe´ticamente [188]. Adema´s,
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es probable que durante el dopado sean generados de forma natural para compensar el
defecto de carga generado por la incorporacio´n sustitucional del ion ma´s estable del Cr,
cuyo estado de oxidacio´n es Cr3+. Por medio de ca´lculos DFT se ha podido determinar
la influencia de la presencia de VO en la BC, generando estados localizados a 1 eV
por encima de los estados Ti(t2g) y Ti(eg). Esto se ha podido confirmar a trave´s de
la deconvolucio´n de los espectros XAS del bode O(1s) K gracias a la hibridacio´n de
los orbitales Ti(3d)−O(2p) como se ha comprobado a partir del ana´lisis de la DOS.
Las transiciones electro´nicas O(1s)→O(2p) generan un espectro cuya forma presenta
caracter´ısticas similares a la BC calculada. Mediante la deconvolucio´n de estos espectros
se ha observado que tambie´n se pueden encontrar bandas a 1 eV por encima de los
estados asociados a los niveles t2g y eg, por lo que estas bandas pueden dar informacio´n
sobre la presencia de distorsiones de la red provocadas por este tipo de defectos de
ox´ıgeno en la red del TiO2 (rutilo).
Es probable que la incorporacio´n de Cr genere distorsiones en la red en forma de
tensiones y relajaciones de enlaces Ti−O influyendo en la simetr´ıa de coordinacio´n de
los octaedros TiO6. Esto se puede observar a partir de los ajustes realizados para los
bordes Ti(2p) L3 donde la distorsio´n tetragonal (|δ1|), asociada a la separacio´n de las
bandas ED −EC disminuye en las muestras dopadas con Cr. Tambie´n se ha observado
cierta correlacio´n en el para´metro 10Dq calculado a partir de los bordes de absorcio´n
Ti(2p) L2,3 (ED −EA+B) y O(1s) K (EB −EA), dando valores comprendidos entre 2,5
y 2,8 eV. Pese a que el ca´lculo del 10Dq mediante O(1s) K es ligeramente menor, las
tendencias observadas son similares a las obtenidas mediante Ti(2p) L2,3, con valores
que concuerdan con los obtenidos experimentalmente por otros autores [167, 169, 174].
Analizando las coordenadas ato´micas de los a´tomos de Ti y O que rodean al defecto
Cr1−Ti , se puede observar que la distorsio´n tetragonal de algunos de los octaedros TiO6
se ha reducido. En la Figura 6.31 esta´ representado el diagrama de poliedros del plano
(110), donde cuatro octaedros de TiO6 (en azul), marcados con cuadrados punteados,
presentan distorsiones que implican una reduccio´n de la distorsio´n tetragonal debido a
la incorporacio´n de un ion de Cr3+. De esta forma, las distancias interato´micas Ti−O
basales calculadas son de 1,967 A˚ y las apicales de D = 2,000 A˚, sin alteraciones
significativas, en promedio, en el resto de octaedros. La diferencia relativa en este caso
es de |D − d|/D = 1,5 %, siendo menor que el 2,4 % que se obtiene en los octaedros de
TiO6 en la red de TiO2 (rutilo) perfecta. De esta forma, las distorsiones tetragonales y
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Figura 6.31: Octaedros TiO6 (azul) alrededor de un octaedro CrO6 (verde) en un plano (110).
Los enlaces apicales (D) y basales (d) indicados corresponden a los octaedros marcados con
cuadrados punteados.
el campo cristalino del Ti podr´ıan reducirse en presencia de iones de Cr sustitucionales,
de acuerdo a nuestros resultados de XAS. Sin embargo, en compuestos de TiO2 con alta
deficiencia de ox´ıgeno, tambie´n se observa una menor definicio´n en la banda asociada
a los orbitales eg del borde Ti L3, por lo que tampoco se puede descartar la influencia
de las VO y defectos Ti3+ en el campo cristalino del Ti [167].
En el estudio de CL y PL se observo´ la influencia de los defectos del Cr en la
banda asociada a defectos Ti3+ en 1,52 eV, reduciendo su intensidad relativa a medida
que se incrementa el contenido en Cr que, en nuestro caso, se puede explicar como una
sustitucio´n de iones de Ti3+ por iones de Cr3+. Los ana´lisis XPS de la BV muestran que
el nivel de defectos dentro del Eg del TiO2, asociado a Ti3+, habitualmente se observa
como una banda a 0,8 eV por debajo del EF, como as´ı revelan los resultados de XPS
resonante en TiO2-np(R). Este nivel de defectos se puede simular mediante ca´lculos
DFT creando una vacante de ox´ıgeno neutra (V0O) en la red cristalina de rutilo con
resultados que se ajustan bastante bien a los experimentos XPS, como en los estudios
realizados por Janotti et al. [188] mediante los funcionales PBE y HSE y Park et al.
[264] aplicando la aproximacio´n LDA+U. El nivel de defectos de la V0O esta´ inicialmente
ocupado por dos electrones procedentes de estado O(2p), que tras las relajacio´n io´nica
crean un estado h´ıbrido con los orbitales Ti(3d) de los a´tomos de Ti ma´s pro´ximos
reducie´ndolos a Ti3+ [188, 264]. Sin embargo, en los resultados de XPS resonante de
la BV de las muestras dopadas con Cr no se observa este nivel de defectos asociado a
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Ti3+. Por lo tanto, experimentalmente se observa que la incorporacio´n de Cr influye en
el nivel de defectos asociado a Ti3+, como tambie´n se desprende a partir del ana´lisis de
la CL.
El estudio DFT del defecto combinado propuesto (2Cr+VO) revela que las V0O
pro´ximas a dos defectos de Cr0Ti crean un estado h´ıbrido con los orbitales 3d del Cr
dando lugar a un estado con polarizacio´n de esp´ın s+. Comparando los resultados
teo´ricos con los experimentos de XPS resonante de la BV comprobamos que se ajustan
bastante bien, como se puede apreciar en la Figura 6.32 a). Esto significa que los a´tomos
de Cr tienden a atrapar electrones procedentes de vacantes de ox´ıgeno para alcanzar su
estado de oxidacio´n ma´s estable (Cr3+) influyendo as´ı en el contenido de iones de Ti3+,
disminuyendo sus emisiones caracter´ısticas (1,52 eV), como se observa en a partir de los
estudios de CL. Los resultados de la carga efectiva de Bader en funcio´n de la distancia
y la ELF tambie´n confirman que la carga se encuentra localizada en la regio´n de la
VO. En la Figura 6.32 a) la separacio´n entre el ma´ximo de los estados Ti(3d) y Cr(3d)
calculado mediante PBE es de aproximadamente 4,6 eV mientras que la diferencia
entre los ma´ximos de resonancia XPS para Ti y Cr da un valor de 4,3 eV. La principal
diferencia entre el resultado experimental y el calculado mediante PBE es la localizacio´n
del EF, estando mucho ma´s separado de la BV en los experimentos. Los resultados de
la DOS calculada para el defecto Cr−1Ti indican que el EF se encuentra au´n ma´s cerca
del MBV. De esta forma, en el defecto combinado son los estados parcialmente vac´ıos
que se observan pro´ximos a EF los que incrementan la separacio´n con la BV. Por lo
tanto tambie´n se debe tener en cuenta la influencia de las VO al considerar los defectos
de Cr en TiO2. Tampoco se puede descartar la coexistencia con defectos aislados de
V1+O o V0O para explicar la separacio´n relativamente grande que existe entre los estados
Cr(3d) y el EF en los experimentos XPS.
Mediante el estudio DFT de los defectos Cr0Ti y Cr1−Ti se ha observado que ambos
defectos dan lugar a octaedros CrO6 sin apenas distorsio´n tetragonal, comparado con
los octaedros de TiO2 masivo, por lo que la simetr´ıa es pra´cticamente octae´drica (Oh).
Como se ha mencionado previamente, el defecto combinado da lugar a un ion Cr3+ con
una DOS muy semejante a la correspondiente al defecto Cr1−Ti manteniendo relacio´n
con los resultados experimentales de la BV. El ana´lisis de la ELF del defecto de Cr1−Ti
indica que la densidad de carga es menor en la regio´n de los enlaces Cr−O, por lo que
los electrones de la capa de valencia tienden a localizarse en los orbitales 3dxy, 3dyz y
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Figura 6.32: a) Comparacio´n de la BV calculada mediante PBE (parte superior) con los
espectros XPS obtenidos fuera de resonancia (Eν = 450 eV) y en resonancia para el Ti (Eν =
457,2 eV) y Cr (Eν = 577,5 eV); b) Diagrama de Tanabe-Sugano para una configuracio´n d3
(Cr3+), reproducido a partir de [269].
3dzx (ver Figura 3.14 del Cap´ıtulo 3). Esto sugiere que en el estado fundamental los
electrones ocupan los tres niveles t2g con espines paralelos, lo que implica una confi-
guracio´n electro´nica caracter´ıstica 3t32ge0g de Cr3+ en presencia de un campo cristalino.
En el defecto combinado 2Cr+VO la distribucio´n electro´nica presenta caracter´ısticas
similares con distorsiones producto de la relajacio´n io´nica por la proximidad con el
defecto de ox´ıgeno.
Midiendo el espectro de CL de las microestructuras dopadas con Cr a temperaturas
por debajo de 120 K se ha observado que aparece una emisio´n muy definida en 1,79 eV.
Esta emisio´n es caracter´ıstica de la transicio´n intraio´nica 2E−4A2 asociada a iones de
Cr3+ en simetr´ıa octae´drica (Oh) conocidas como l´ıneas R [92, 141, 153] confirmando
as´ı que en nuestro caso los iones de Cr3+ se encuentran incorporados en la red de TiO2
en posiciones octae´dricas y son o´pticamente activos. De esta forma, es probable que
los electrones procedentes de las vacantes de ox´ıgeno neutras (V0O) sean atrapados por
iones de Cr para mantener la neutralidad de carga, adquiriendo los estados de oxidacio´n
ma´s estables (Cr3+ y V2+O [264]).
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La energ´ıa de la transicio´n 2E−4A2 nos puede dar un valor aproximado del campo
cristalino (Dq) de Cr3+ a partir de los diagramas de Tanabe-Sugano para una con-
figuracio´n d3 [269], como el de la Figura 6.32 b). El estudio realizado por Urusov y
Taran [185] sobre la relacio´n entre el para´metro Dq y la distancia interato´mica Cr−O
(dCr−O) en una variedad de complejos con iones Cr3+ indica que el desdoblamiento
debido al campo cristalino tiene una relacio´n de tipo 10Dq ∝ d−5Cr−O, por lo que es muy
sensible a la variacio´n de la distancia interato´mica. De esta forma, podemos pensar que
reduciendo la temperatura tambie´n se van a reducir los efectos de la expansio´n te´rmica
de la red reduciendo la distancia interato´mica Cr−O en TiO2. De acuerdo al estudio
de Urusov y Taran [185] el campo cristalino de los iones de Cr3+ debe incrementarse
al bajar la temperatura. A partir del diagrama de Tanabe-Sugano [269] para configu-
racio´n d3 (Figura 6.32 b)) se observa que el l´ımite para que la transicio´n 2E−4A2 sea
la transicio´n de menor energ´ıa, corresponde a un valor de la relacio´n Dq/B que debe
encontrarse por encima de la interseccio´n entre las ramas 2E y 2T2, marcadas en color
rojo en la Figura 6.32 b). Por lo que si nos encontramos en torno a estos valores es
probable que no veamos la transicio´n a temperatura ambiente por un campo cristalino
Dq insuficiente debido a la expansio´n te´rmica. La interseccio´n de las ramas 2E y 2T2
ocurre para un valor de Dq/B = 2,1 y E/B = 20,7, donde B es conocido como el
para´metro B de Racah y E es la energ´ıa de la transicio´n 2E−4A medida experimen-
talmente, cuyo valor es pra´cticamente constante para una gran variedad de valores de
Dq. A partir de los espectros de CL se sabe que a temperaturas menores a 120 K la
transicio´n 2E−4A es de E = 1,79 eV, lo que da un valor de B = 0,087 eV. Esto implica
que el valor mı´nimo que puede adquirir el campo cristalino para observar las l´ıneas R
es de aproximadamente Dq = 0,18 eV y por consiguiente, el desdoblamiento debido al
campo cristalino del Cr en TiO2 podr´ıa encontrarse en torno a 10Dq = 1,8 eV. A partir
de las curvas de Urusov y Taran tambie´n podemos estimar el valor del para´metro 10Dq
introduciendo las distancias interato´micas Cr−O calculadas mediante PBE aplicando
un factor de correccio´n de 0,99, obtenido de la relacio´n de los para´metros de red pa-
ra TiO2 masivo calculados mediante HSE y PBE. De esta forma, se obtiene un valor
del para´metro 10Dq que oscila entre 2,05 − 2,12 eV, por lo que segu´n el diagrama de
Tanabe-Sugano deber´ıa ser posible observar las l´ıneas R, al menos, a baja T. Sin em-
bargo, en los espectros de CL y PL (con la´ser UV) medidos a temperatura ambiente no
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presentan la transicio´n 2E−4A2 por lo que es probable que exista una fuerte interaccio´n
con los fonones de la red.
La incorporacio´n de iones Cr3+ en posiciones octae´dricas en la red de rutilo tambie´n
se pod´ıa deducir a partir de la semejanza entre los espectros XAS del borde Cr L2,3
obtenidos en una muestra de Cr2O3 de referencia y las muestras de TiO2 dopadas con Cr
(Apartado 3.3.2.2 del Cap´ıtulo 3). Sin embargo, a partir de los espectros XAS del borde
Cr L2,3 resulta muy dif´ıcil obtener ma´s informacio´n aparte del estado de oxidacio´n y una
aproximacio´n del tipo de coordinacio´n de los iones de Cr. Adema´s, la transferencia de
carga entre iones de la red (metal−ligando, ligando−metal o metal−metal) se dan con
frecuencia en o´xidos de metales de transicio´n [270] y puede tener un papel importante en
la forma de los espectros XAS [113]. Como los ox´ıgenos (ligando) de la red se encuentran
coordinados simulta´neamente con a´tomos de Cr y Ti, se podr´ıa considerar una posible
transferencia de carga entre dos iones de Cr3+ y entre un ion de Cr3+ y Ti4+ segu´n:
Cr3+(3d3) + Cr3+(3d3) ⇒ Cr4+(3d2) + Cr2+(3d4) (6.2)
Cr3+(3d3) + Ti4+(3d0) ⇒ Cr4+(3d2) + Ti3+(3d1) (6.3)
En el espectro XPS de los microtubos dopados con Cr se observa que el contenido de
iones Ti3+ en superficie es inusualmente alto, pese a que los resultados de la caracteriza-
cio´n estructural realizada en el Apartado 5.2.3 del Cap´ıtulo 5 indican que la estructura
cristalina se corresponde con la fase rutilo del TiO2. En un principio puede explicarse
como una reduccio´n superficial inducida por la baja conductividad que se espera que
tengan las muestras de TiO2 dopadas con Cr [249], lo que da lugar a efectos de carga
que, como se observo´ para Cr05 y Cr10 en el Cap´ıtulo 3, dificultaron la adquisicio´n
de espectros XPS estables a lo largo del tiempo de medida. La baja concentracio´n de
Cr (hasta un 3 % cat. de Cr) y el hecho de que las l´ıneas XPS de los estados Cr(3s)
y Cr(3p) solapen parcialmente con los sate´lites de transferencia de carga de las l´ıneas
XPS de los estados Ti(3s) y Ti(3p) [165], tambie´n dificulta su identificacio´n mediante
los espectros XPS. Sin embargo, la alta concentracio´n de Ti3+ podr´ıa deberse a una
transferencia de carga de tipo Cr3+ e
−−→ Ti4+ como el propuesto en la Ecuacio´n 6.3,
sin evidencias experimentales (XPS, XAS o CL) de presencia de Cr2+ asociada a una
transferencia de carga del tipo de la Ecuacio´n 6.2.
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6.7. Conclusiones
La morfolog´ıa de las microestructuras estudiadas, cuyas caras laterales son de la
familia de planos {110}, ha permitido estudiar en detalle la influencia del Cr en los
modos vibracionales del TiO2 mediante la te´cnica de espectroscop´ıa Raman polarizada.
Los modos ma´s sensibles a la presencia de dopante se encuentran en las regiones de baja
energ´ıa (∼ 110 cm−1) y alta energ´ıa (∼ 826 cm−1) donde se encuentran los modos B1g
y B2g, respectivamente, cuyos comportamientos con el a´ngulo de polarizacio´n no siguen
las reglas de seleccio´n Raman, en particular para el modo B2g (826 cm−1), que no llega
a desaparecer en simetr´ıa -Y(ZZ)Y (δ = 90◦). Su posicio´n se desplaza hacia 810 cm−1.
Estas observaciones sugieren que la incorporacio´n de Cr, y dopantes en general, pueden
permitir la activacio´n de modos Raman prohibidos, que en nuestro caso se podr´ıan
asociar a las ramas LO (811 cm−1) y TO (167 cm−1) del modo activo IR A2u. Este
efecto puede producirse por una elevada concentracio´n de defectos estructurales o una
fuerte interaccio´n fono´n-electro´n, tambie´n conocida como interacciones de Fro¨hlich. Por
otro lado, empleando un la´ser VIS (λ = 633 nm), que es ma´s sensible a la regio´n de
bajas energ´ıas, se ha demostrado que el modo de 110 cm−1 es sensible a la polarizacio´n
del la´ser y que no se trata de una vibracio´n asociada a baja dimensionalidad, por lo
que podr´ıa estar relacionado con el modo B1u (113 cm−1).
Comparando los resultados obtenidos mediante DFT con los datos experimentales
se ha permitido determinar un posible origen de las bandas A∗ y B∗ obtenidas en la
deconvolucio´n G-L del borde O(1s) K. Estas bandas podr´ıan deberse a estados vac´ıos
dentro de la BC originadas por vacantes de ox´ıgeno V2+O . La hibridacio´n de estados
Ti(3d)−O(2p) de iones pro´ximos a las vacantes de ox´ıgeno ha permitido observar este
efecto, lo que indica que se puede obtener informacio´n de defectos a partir de los
espectros O(1s) K.
La deconvolucio´n G-L de espectros O(1s) K y Ti(2p) L3 ha permitido estimar
los para´metros que definen el desdoblamiento debido al campo cristalino (10Dq) y la
distorsio´n tetragonal (|δ1|), obteniendo valores del para´metro 10Dq de entre 2,5 y 2,8
eV, siendo ligeramente mayores los calculados a partir del borde Ti(2p) L3, y valores
de |δ1| ∼ 1 eV. Ambos me´todos indican una reduccio´n del 10Dq y |δ1| en las muestras
dopadas con Cr por debajo del ∼ 3 % cat. Cr y se incrementa para concentraciones
mayores. Estos resultados sugieren que el Cr3+ incorporado sustitucionalmente genera
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distorsiones en la red que dan lugar a una reduccio´n de |δ1| y el 10Dq del Ti. Estos
resultados se han podido confirmar mediante los ca´lculos DFT, donde la diferencia entre
las distancias interato´micas Ti−O basal y apical en los octaedros que se encuentran ma´s
pro´ximos al defecto Cr1−Ti es ma´s reducida en comparacio´n con los que se encuentran
ma´s alejados, lo que dar´ıa lugar a una reduccio´n de |δ1|.
Comparando los espectros XPS de la BV con el ana´lisis de la DOS calculada me-
diante DFT para los defectos asociados a iones Cr3+ y Cr4+ se puede deducir que el
defecto Cr3+ es el que mejor se ajusta a los resultados obtenidos experimentalmente.
El nivel de defectos calculado mediante DFT se encuentra aproximadamente a 0,5 eV
por encima del MBV del TiO2. Los resultados de XPS resonante de la BV confirman
la existencia de estados asociados al Cr pro´ximos al MBV del TiO2, sin observarse
estados asociados al nivel de defectos de Ti3+. Mediante CL tambie´n se ha observado
una disminucio´n de las emisiones asociadas a Ti3+ a medida que aumenta el contenido
en Cr3+.
La emisio´n caracter´ıstica de iones Cr3+ centrada en 1,79 eV se ha observado a
temperaturas por debajo de 120 K. La ausencia de esta banda en los espectros de
CL y PL puede ser debido a una transferencia de carga entre iones de Cr3+ e iones
Ti4+, o a la proximidad de los orbitales Cr(eg) con la BC del TiO2. Esto ser´ıa posible
teniendo en cuenta el nivel de defectos dentro del Eg del TiO2 y las estimaciones del
campo cristalino del Cr, en un rango de 2− 2,2 eV. La alta sensibilidad del para´metro
10Dq a las distorsiones tetragonales pueden inducir un solapamiento parcial de los
estados vac´ıos Cr(eg) con los estados Ti(t2g) o un solapamiento parcial con estados
asociados a defectos superficiales, dependiendo del valor del 10Dq del Cr en TiO2.
Estas observaciones ponen de manifiesto la importancia del para´metro 10Dq del Cr en
las propiedades o´pticas.
El estudio del defecto combinado 2Cr+VO ha revelado que los electrones proce-
dentes de una V0O tienden a localizarse en estados t2g de iones de Cr para alcanzar el
estado de oxidacio´n del ion ma´s estable (Cr3+). Los resultados teo´ricos se ajustan a
los resultados experimentales, donde la separacio´n de los estados Ti(3d)−Cr(3d) de las
pDOS correspondientes en la BV teo´rica (4,6 eV) concuerda con la separacio´n obtenida
mediante XPS resonante (4,3 eV), confirmando as´ı que los defectos de ox´ıgeno son de
gran importancia en la estabilizacio´n de los iones Cr3+ en la red del rutilo.
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Se ha confirmado el guiado de luz en las microestructuras. Se ha comprobado que es
posible guiar tanto la luz generada por luminiscencia (PL) con un la´ser de λ = 325 nm
(UV), como la propia luz de un la´ser de λ = 633 nm (VIS). El ana´lisis de los espectros
de PL de las microestructuras muestran resonancias en todo el rango de longitudes de
onda recogida (380−880 nm), indicando que las microestructuras, se comportan como
una microcavidad resonante o resonador o´ptico. Hasta donde hemos podido conocer,





En este Cap´ıtulo se resaltan las conclusiones ma´s relevantes obtenidas a lo largo de
la tesis.
Nanopart´ıculas de TiO2 en fase rutilo dopadas con V, Cr y Mn
• Mediante el me´todo de s´ıntesis “Liquid Mix” se han obtenido nanopart´ıculas de
TiO2 sin dopar y dopadas con V, Cr y Mn en fase rutilo con alto grado de
cristalinidad, homogeneidad y alta concentracio´n de doapntes. Las dimensiones
de las nanoparticulas se encuentran entre decenas y centenas de nm, dopadas con
entre 5 y 10 % cat., como as´ı confirman los resultados de XRD, TEM y EDS.
• Mediante la espectroscop´ıa Raman se ha observado el efecto de los dopantes
incorporados en las caracter´ısticas Raman del TiO2 (rutilo), debido a su influencia
en las constantes de fuerzas asociadas a los enlaces Ti−O y efectos de desorden.
Estos efectos se observan principalmente en un aumento de las vibraciones en
torno a 120, 700 y 810 cm−1 que podr´ıan deberse a dispersiones Raman de segundo
orden, que en TiO2 masivo son dispersiones de´biles o incluso prohibidas.
• Los resultados de CL indican que las muestras de nanopart´ıculas de TiO2 pu-
ro tienen un alto contenido de Ti3+. La emisio´n de CL caracter´ıstica de estos
defectos, centrada en 1,52 eV, es muy sensible a la incorporacio´n de dopantes,
disminuyendo su intensidad relativa a medida que aumenta el nivel de dopado.
En las muestras dopadas con V y Mn se reducen las emisiones a energ´ıas por
encima de 2 eV, generalmente asociadas a vacantes de ox´ıgeno, mientras que en
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las muestras dopadas con Cr se observa una emisio´n en 1,79 eV asociada a tran-
siciones intraio´nicas 2E−4A de Cr3+. Esta emisio´n se incrementa al aumentar el
dopado con Cr a la vez que disminuyen las emisiones asociadas a Ti3+ (1,52 eV),
lo que indica que los intersticiales de Ti3+ podr´ıan estar parcialmente sustituidos
por los dopantes.
• Mediante XPS se ha confirmado la alta concentracio´n de defectos Ti3+ en las
nanopart´ıculas de TiO2 puro, a la vez que se ha observado su reduccio´n en las
muestras dopadas con V y Mn. Estos dopantes influyen en la estructura electro´ni-
ca del TiO2 aproximando el nivel de Fermi hacia el borde de la BV. Combinando
los resultados de CL con las medidas XPS y XAS se ha conseguido determinar
los estados de oxidacio´n de los dopantes incorporados en la red de TiO2, siendo
los ma´s probables V5+ y V4+, Cr3+ y Mn2+.
• Mediante el estudio de la sen˜al XAS correspondiente a los bordes de absorcio´n
Ti(2p) L2,3 se ha analizado la influencia de los dopantes en el campo cristalino
(10Dq) y en las distorsiones tetragonales (|δ1|) asociadas a los a´tomos de Ti en
la estructura rutilo, observa´ndose variaciones debido a la diferente incorporacio´n
de los dopantes.
• A partir de la deconvolucio´n G-L de los espectros XAS del borde O(1s) K se
ha observado que es necesario incluir bandas adicionales (A∗ y B∗) en la regio´n
asociada a los orbitales t2g y eg que podr´ıan estar relacionadas con la presencia de
defectos estructurales reflejados en la DOS. El borde O(1s) K podr´ıa ser sensible
a las vacantes de ox´ıgeno pro´ximas a a´tomos de O y Ti debido a los estados
Ti(3d)−O(2p) h´ıbridos de la BC.
Nanopart´ıculas de TiO2 en fase anatasa dopadas con Fe y Al
• Mediante el me´todo de s´ıntesis “Liquid Mix” se han obtenido nanopart´ıculas de
TiO2 en fase anatasa sin dopar y dopadas con Al o Fe, consiguiendo una alta ho-
mogeneidad en la fase, morfolog´ıa y dimensiones (4−10 nm) de las nanopart´ıculas,
alcanzando concentraciones de hasta un 20 % cat. de Fe y 30 % cat. de Al.
• Mediante la espectroscop´ıa Raman se han observado efectos de desorden carac-
ter´ısticos de part´ıculas de baja dimensionalidad. La disminucio´n de la intensidad
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relativa del modo en 851 cm−1, asociado a enlaces Ti−O apicales, puede ser indi-
cativo de una relajacio´n de los enlaces en superficie. De esta forma, en las muestras
dopadas con Fe su intensidad relativa decae significativamente a medida que se
incrementa el contenido en Fe, mientras que en las muestras dopadas con Al no
se observa este efecto.
• La sen˜al de PL de la muestra de TiO2 puro en fase anatasa esta´ compuesta por una
banda ancha con un ma´ximo en torno a 2,35 eV y una banda en 3 eV, asociadas
a vacantes de ox´ıgeno y excitones auto-atrapados en unidades octae´dricas TiO6,
respectivamente. A diferencia de la fase rutilo, en la fase anatasa no se observa la
banda del IR (1,52 eV). Los espectros de PL de las muestras dopadas con Al no
muestran diferencias significativas respecto de las muestras sin dopar. En la sen˜al
de PL de las muestras dopadas con Fe se observa una reduccio´n importante de
la emisio´n total, en comparacio´n con las muestras sin dopar y un incremento de
la intensidad relativa de emisiones en torno a 2,2 eV. Mediante la deconvolucio´n
de los espectros se han detectado emisiones asociadas a iones Fe3+ (1,66 eV) en
coordinacio´n tetrae´drica. Su intensidad relativa es mayor en las muestras con
mayor concentracio´n de Fe.
Estudio de la evolucio´n de la ART
• Se conseguido inducir la ART empleando un me´todo te´rmico y mediante irradia-
cio´n la´ser. En ambos casos se han observado variaciones en el inicio de la ART
en funcio´n del dopante y su concentracio´n.
• Empleando el me´todo de induccio´n te´rmica se ha observado que en las muestras
sin dopar la ART se inicia a temperaturas de 800 ◦C, valor superior al que se
conoce en la literatura de 600−700 ◦C. Las muestras dopadas con 10 % Al incre-
mentan la temperatura de inicio de la ART hasta 920 ◦C mientas que las dopadas
con 20 % Fe la disminuyen hasta 600 ◦C. Esta gran diferencia esta´ relacionada
con los defectos que se producen al incorporarse los dopantes.
• Mediante XPS se ha observado que la superficie de las muestras dopadas con Al o
Fe tiene mayor o menor concentracio´n de Ti3+, respectivamente, que las muestras
sin dopar. En el caso de las muestras dopadas con Al los defectos intersticiales
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entre unidades octae´dricas podr´ıan impedir desplazamientos ato´micos necesarios
para la ART mientras que las VO generadas al incorporarse el Fe, adema´s de
relajar los enlaces Ti−O, facilitar´ıan los desplazamientos ato´micos.
• Empleando el me´todo de induccio´n de la ART mediante irradiacio´n la´ser se ha
observado una reduccio´n del tiempo de transicio´n de hasta 3 o´rdenes de magnitud
al dopar con Fe, en comparacio´n con nanopart´ıculas de anatasa sin dopar.
• Los resultados de PL tras la irradiacio´n la´ser muestran una reduccio´n de la banda
de luminiscencia asociada a Fe3+ (1,66 eV) que podr´ıa deberse a una reduccio´n
de Fe3+ en Fe2+ durante la la irradiacio´n la´ser. Esto podr´ıa generar deficiencia
de ox´ıgeno favoreciendo a su vez a la ART. Combinando los resultados de espec-
troscop´ıa Raman y XAS se ha determinado que la nucleacio´n de rutilo se inicia
principalmente en la superficie de las nanopart´ıculas. La presencia de maclas ob-
servadas mediante TEM en muestras donde la transformacio´n de fase generada
es parcial pone de manifiesto la importancia de las maclas en la formacio´n de la
fase rutilo.
• Estos resultados han dado lugar a la presentacio´n de dos patentes. La primera
patente (OEPM P201400722) esta´ basada en la s´ıntesis de nanopart´ıculas de TiO2
puro y dopadas con Al o Fe con control cuantitativo de la fase. En la segunda
patente (OEPM P201400759) se ha desarrollado una te´cnica de estampado con
la´ser para el disen˜o de patrones transformando la fase del TiO2 de forma local sin
dan˜ar la superficie de la muestra y sin la necesidad de ma´scaras o tratamientos
te´rmicos adicionales.
Crecimiento de micro- y nanoestructuras de TiO2 en fase rutilo puro y
dopadas con Cr
• Se han empleado diferentes precursores (TiO2-np, TiN y Ti) para analizar su
influencia en el crecimiento de estructuras alargadas de TiO2 (rutilo) mediante
VS. De entre los precursores empleados, tan so´lo el Ti y principalmente el TiN
resultan efectivos en el crecimiento de nano- y microestructuras alargadas.
• Las muestras crecidas a partir de Ti dan lugar a una baja densidad de estructuras
alargadas y una gran densidad de nanoestructuras escalonadas. Se ha observado
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que la ra´pida oxidacio´n del Ti (menos de 1 hora) dificulta el crecimiento de
estructuras alargadas mediante el proceso VS.
• Los tratamientos con TiN como precursor dan lugar a una elevada densidad
de estructuras alargadas que presentan una gran variedad de morfolog´ıas co-
mo nanohilos y microvarillas con una relacio´n de aspecto muy alta (entre 1:100
y 1:1000), adema´s denano- y microvarillas con facetas nanoescalonadas, hojas,
puntas de flecha, microespadas y placas. Algunas de estas morfolog´ıas, como las
bi-dimensionales, presentan gran intere´s al ser muy poco frecuentes y poco estu-
diadas en el caso del TiO2 (rutilo) y podr´ıan mejorar su aplicabilidad.
• La sen˜al de luminiscencia de las estructuras crecidas mediante VS depende en gran
medida del precursor empleado. El ana´lisis de CL y PL de las muestras crecidas
empleando Ti como precursor indica en general una baja densidad de defectos
intersticiales Ti3+ adema´s de una baja sen˜al de luminiscencia, mientras que las
muestras crecidas empleando TiN como precursor presentan un comportamiento
opuesto. La sen˜al de luminiscencia tambie´n var´ıa en funcio´n del tipo de estructura
analizada, siendo los nanohilos los que presentan una mayor sen˜al de CL y PL.
• An˜adiendo Cr2O3 al polvo precursor de TiN se ha conseguido fabricar micro- y
nanoestructuras alargadas de TiO2 dopado con Cr cuya concentracio´n y morfo-
log´ıa difiere de las estructuras sin dopar. A temperaturas por debajo de 900 ◦C
se ha conseguido crecer microvarillas con facetas escalonadas y nanopuntas.
• En tratamientos te´rmicos a temperaturas comprendidas entre 1250−1300 ◦C se
han observado microvarillas y microtubos de seccio´n cuadrada o rectangular que
no hab´ıan sido observados en ausencia de Cr. Las microestructuras se han con-
seguido crecer empleando TiN+Cr2O3 y nanopart´ıculas de TiO2 dopado con 5 y
10 % de Cr. Los resultados de EDS confirman la presencia de Cr en las microes-
tructuras hasta un 3 % cat. de Cr. Empleando nanopart´ıculas dopadas con Cr se
consigue mayor homogeneidad y control del dopado variando para´metros como la
concentracio´n de Cr inicial, tiempo y temperatura de los tratamientos te´rmicos.
• Mediante la combinacio´n de te´cnicas EBSD+Raman polarizado se ha determi-
nado que las facetas laterales de las microvarillas y microtubos dopados con Cr
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corresponden a la familia de planos {110} y la direccio´n de crecimiento es la di-
reccio´n [001]. Los resultados de la caracterizacio´n cristalogra´fica sugieren que el
Cr se difunde preferentemente a lo largo de los planos {110} del TiO2 (rutilo)
favoreciendo el crecimiento aniso´tropo que da lugar a estructuras con forma de
tubos y varillas de seccio´n cuadrada o rectangular.
Estudio de microtubos y microvarillas de TiO2 dopado con Cr
• La influencia del Cr en los planos (110) del TiO2 se ha analizado mediante la
te´cnica de espectroscopia Raman polarizada. Los modos ma´s sensibles a la pre-
sencia de dopante se encuentran en las regiones de baja energ´ıa (110 cm−1) y alta
energ´ıa (826 cm−1), correspondientes a los modos B1g y B2g, respectivamente. Sus
comportamientos con el a´ngulo de polarizacio´n no siguen las reglas de seleccio´n
Raman. Estas observaciones sugieren que la incorporacio´n de Cr, y dopantes en
general, pueden permitir la activacio´n de modos Raman prohibidos, que en nues-
tro caso se han asociado a las ramas LO (811 cm−1) y TO (167 cm−1) del modo
activo IR A2u. Este efecto puede producirse por una elevada concentracio´n de
defectos estructurales o una fuerte interaccio´n fono´n-electro´n, tambie´n conocida
como interacciones de Fro¨hlich.
• Estos resultados tambie´n indican que la vibracio´n en ∼110 cm−1, sensible a la
polarizacio´n la´ser, no esta´ relacionada con efectos de baja dimensionalidad, como
sugieren otros autores. La aparicio´n de esta vibracio´n podr´ıa estar asociada a la
activacio´n del modo silencioso B1g reportado en 113 cm−1. Hasta la fecha, estos
efectos no han sido analizados y observado en TiO2 dopado monocristalino.
• El estudio DFT ha permitido determinar un posible origen de las bandas A∗
y B∗ del borde O(1s) K experimental. Estas bandas podr´ıan deberse a estados
vac´ıos dentro de la BC originados por vacantes de ox´ıgeno V2+O . La hibridacio´n de
estados Ti(3d)−O(2p) de iones pro´ximos a las vacantes de ox´ıgeno ha permitido
observar este efecto.
• La deconvolucio´n G-L de espectros O(1s) K y Ti(2p) L3 ha permitido estimar
los para´metros que definen el desdoblamiento debido al campo cristalino (10Dq)
y la distorsio´n tetragonal (|δ1|) de iones de Ti4+ en TiO2, obteniendo valores
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del para´metro 10Dq de entre 2,5 y 2,8 eV, y valores de |δ1| ∼ 1 eV. Ambos
me´todos indican una reduccio´n del 10Dq y |δ1| en las muestras dopadas con
Cr y un incremento de estos para´metros para concentraciones de Cr mayores.
Este comportamiento se ha podido confirmar analizando las posiciones ato´micas
calculadas mediante DFT, donde se ha observado una reduccio´n de la distorsio´n
tetragonal de octaedros vecinos a un defecto de Cr3+ sustitucional.
• La DOS asociada al defecto Cr3+ es la que mejor se ajusta a la BV obtenida expe-
rimentalmente en los microtubos dopados con Cr. El nivel de defectos calculado
mediante DFT se encuentra aproximadamente a 0,5 eV por encima del ma´ximo
de la BV del TiO2. Los resultados de XPS resonante de la BV confirman la exis-
tencia de estados asociados al Cr pro´ximos al ma´ximo de la BV del TiO2, sin
observarse estados asociados al nivel de defectos de Ti3+. Mediante CL tambie´n
se ha observado una disminucio´n de las emisiones asociadas a Ti3+ a medida que
aumenta el contenido en Cr3+.
• La emisio´n caracter´ıstica de iones Cr3+ centrada en 1,79 eV se ha observado a
temperaturas por debajo de 120 K. La ausencia de esta banda en los espectros de
CL y PL adquiridos a temperatura ambiente puede ser debido a una transferencia
de carga entre iones de Cr3+ e iones Ti4+, o a la proximidad de los orbitales Cr(eg)
con la BC del TiO2. Esto ser´ıa posible teniendo en cuenta el nivel de defectos
dentro del Eg del TiO2 y las estimaciones del campo cristalino del Cr, en un
rango de 2 − 2,2 eV. La alta sensibilidad del para´metro 10Dq a las distorsiones
tetragonales pueden inducir un solapamiento parcial de los estados vac´ıos Cr(eg)
con los estados Ti(t2g) o un solapamiento parcial con estados asociados a defectos
superficiales, dependiendo del valor del 10Dq del Cr en TiO2. Estas observaciones
ponen de manifiesto la importancia del para´metro 10Dq del Cr en las propiedades
o´pticas.
• El estudio del defecto combinado 2Cr+VO ha revelado que los electrones pro-
cedentes de una V0O tienden a localizarse en estados t2g de iones de Cr para
alcanzar el estado de oxidacio´n del ion ma´s estable (Cr3+). Los resultados teo´ri-
cos se ajustan a los resultados experimentales, donde la separacio´n de los estados
Ti(3d)−Cr(3d) de las pDOS correspondientes en la BV teo´rica (4,6 eV) concuerda
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con la separacio´n obtenida mediante XPS resonante (4,3 eV), confirmando as´ı que
los defectos de ox´ıgeno son de gran importancia en la estabilizacio´n de los iones
Cr3+ en la red del rutilo.
• Se ha comprobado que los microtubos y varillas se comportan como gu´ıas de luz.
Es posible guiar tanto la luz generada por luminiscencia (PL) con un la´ser de
λ = 325 nm (UV), como la propia luz de un la´ser de λ = 633 nm (VIS). El
ana´lisis de los espectros de PL de las microestructuras muestran resonancias en
todo el rango de longitudes de onda recogida (380−880 nm), indicando que las
microestructuras, se comportan como una microcavidad resonante o resonador
o´ptico. Hasta donde hemos podido conocer, las propiedades del TiO2 dopado con






The main conclusions obtained from the results of this research work are presented
in this chapter.
V, Cr and Mn doped rutile TiO2 nanoparticles
• The “Liquid mix” method enables the synthesis of undoped and doped TiO2
rutile nanoparticles with a high degree of crystallinity and homogeneous cation
distribution, and high dopant concentration. The dimensions of the Nanoparticles
are between tens to cents of nm, with dopant concentrations of 5 % and 10 % cat.,
as confirmed by XRD, TEM and EDS analysis.
• Dopant effects in the crystalline structure due to dopant incorporation have been
studied by means of Raman spectroscopy. Their effects on the force constants
associated with Ti−O bonds and disorder effects have been related to an increase
of the relative intensity of vibrations at 120, 700 y 810 cm−1 which could be due
to second order Raman scattering. These modes are weak or even forbidden in
bulk TiO2.
• CL results show that the luminescence spectra from undoped TiO2 nanoparticles
is dominated by an emission band at 1,52 eV associated with Ti3+ interstitials,
which is very sensitive to dopant incorporation. Emissions of lower intensity, ex-
tending from 2 to 3,4 eV, are related to oxygen vacancies, and the near bandgap
emission. The CL emission of doped nanoparticles varies as a function of the
selected dopant and its concentration. As a general result, the intensity of the
near-infrared emission at 1,52 eV is highly reduced by doping. Luminescence from
V and Mn-doped samples is characterized by a reduction of emissions related to
oxygen vacancies (>2 eV). The incorporation of Cr3+ is characterized by a sharp
emission at 1,79 eV, related to the 2E−4A intraionic transitions of Cr3+ ions.
This emission increases with the amount of Cr at the same time as Ti3+ (1,52
eV) emission decreases, which indicates that Ti3+ interstitials could be partially
substituted by the dopant cations.
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• The presence of Ti3+ in the undoped TiO2 nanoparticles has been confirmed by
XPS. The concentration of Ti3+ decreases when doping with V and Mn, which
agrees with the CL results. XPS measurements also show a EF shift towards
the VB edge in doped TiO2. CL results combined with XAS and XPS analysis
allow the determination of the most probable oxidation state of the incorporated
dopants, which correspond to V5+ and V4+, Cr3+ and Mn2+.
• The influence of the different dopants in the crystal field splitting (10Dq) and
tetragonal distortions (|δ1|) of Ti ions in rutile TiO2 has been studied by means
of XAS measurements at the Ti(2p) L2,3 absorption edge.
• The G-L deconvolution of the O(1s) K spectra show two additional bands (A∗
and B∗) in the energy range of the t2g and eg orbitals, which could be related to
structural defects that are disturbing the empty states at the DOS. The O(1s)
K edge could be sensitive to oxygen vacancies near O and Ti atoms due to the
hybridization of Ti(3d)−O(2p) states at the CB.
Fe and Al doped anatase TiO2 nanoparticles
• The ‘Liquid Mix” synthesis method used in this work allows the growth of monop-
hasic anatase TiO2 nanoparticles doped with Al or Fe with sizes around 4−10 nm
and high cationic concentration of dopants. As the diffusion process is enormously
favored by means of the liquid solution involved in the synthesis process, cationic
concentrations up to 30 % were achieved when doping with Al, while when using
Fe as a dopant values up to 20 % cat. were obtained.
• Raman spectroscopy measurements suggested variations in the surface order cha-
racteristic of low dimensional size effects of the undoped and doped anatase na-
nocrystals. Variations at the 851 cm−1 vibration mode, related to apical T−O
bonding, could be an indicative of a relaxation of the surface bonds. In Fe doped
samples its intensity decreases as the amount of Fe increases, whereas in Al doped
samples this effect is not observed.
• Photoluminescence of pure anatase TiO2 nanoparticles is dominated by a broad
and complex band with a maximum at 2,35 eV and a shoulder at 3 eV, associated
with oxygen deficiency related defects and self-trapped exciton in octahedral TiO6
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units, respectively. Anatase phase does not show the IR band at 1,52 eV, as
observed for rutile samples. The luminescence of Al doped nanoparticles is similar
to that from undoped samples. On the contrary, luminescence of Fe doped samples
shows variations as compared with the undoped TiO2, as a total luminescence
quenching. Moreover, in this case the PL spectra are dominated by a band at
2,2 eV and an emission at 1,66 eV, only observed in the Fe doped nanoparticles,
related to the presence of Fe3+ in tetrahedral coordination . The relative intensity
of the latter emission increases with the amount of Fe.
Study of the ART evolution
• ART has been induced either by a thermal method or by laser irradiation. Va-
riatios on the kinetic of the ART process have been observed and analyzed as a
function of the dopant (Al, Fe) and its concentration.
• Thermo-diffraction measurements confirm that the phase transition can be pro-
moted by Fe doping and inhibited by Al doping. The ART process is initiated in
undoped nanoparticles at 800 ◦C, higher than 600−700 ◦C reported by other aut-
hors. In samples doped with 10 % Al, the ART is initiated at 920 ◦C, whereas for
samples doped with 20 % Fe this temperature at which the ART starts decreases
down to 600 ◦C. These differences in the ART process are related to the dopant
incorporation and the related defects.
• XPS measurements confirm the high presence of Ti3+ at the surface of the Al
doped nanoparticles, as compared to undoped samples. The concentration of Ti3+
decreases when doping with Fe. In the case of Al, interstitial between octahedral
units could block the atomic displacements required during the ART process,
whereas the VO created by Fe doping could relax the Ti−O bonds and favour the
ART.
• ART has been also induced by UV laser irradiation and a significant decrease
of the duration of the ART process, up to three order of magnitude, has been
observed for the Fe doped nanoparticles as compared with undoped anatase TiO2.
• Photoluminescence measurements show decrease of the Fe3+ related emission at
(1,66 eV) after laser irradiation, which could indicate a reduction of Fe3+ to Fe2+
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during irradiation, involving the formation of oxygen deficiency which could eases
the ART. Combining Raman and XAS results, it has been determined that the
formation of the rutile nuclei starts at the surface of the irradiated nanoparticles.
TEM results point out the relevance of the presence of twins in the formation of
rutile phase by laser irradiation.
• These results have led two patents. The first patent (OEPM P201400722) is ba-
sed on the synthesis of pure, Al or Fe doped TiO2 nanoparticles with quantitative
phase control. The second patent (OEPM P201400759) an original laser induced
micropatterning method based on spatial phase-controlled titania polymorphs has
been demonstrated and developed, which assures significant progress in challen-
ging microdevice design based on titania polymorphs, without sample damage
and free of masks or additional thermal treatments.
Growth of undoped and Cr doped rutile TiO2 micro- and nanostructures
• The influence of the precursor (TiO2-np, TiN an Ti) used in the VS growth of
undoped rutile TiO2 elongated structures has been analyzed. Among the emplo-
yed precursors, only metallic Ti and mainly TiN result in the growth of a high
concentration of nano- and microstuctures by VS.
• Low density of elongated nanostructures and high density of nanostepped structu-
res have been obtained using metallic Ti as precursor. The fast surface oxidation
of Ti (less than 1 h) hinders the growth of high aspect ratio elongated structures
by the VS method.
• Using TiN as precursor favours the growth of a high density of elongated nano-
and microstructures with different morphologies, such as nanowires and microrods
with a very high aspect ratio (between 1:100 and 1:1000), nano- and microrods
with stepped facets, leafs, arrow tips, micro-swords and plates. Some of these
morphologies have been scarcely studied in TiO2 so far, such as the bi-dimensional
structures (leafs and plates) and could extend the applicability of TiO2.
• Luminescence of the nano- and microstructures grown by VS depends on the
material used as precursor. CL and PL analysis from samples grown using Ti as
precursor indicate a low density of Ti3+ interstitials (1,52 eV) as well as a low
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luminescence intensity. Samples grown using TiN as precursor show an opposite
behaviour, with a dominant Ti3+ related luminescent band (1,52 eV) in both
PL and CL. The total luminescence signal and the relative intensity of the IR
emission varies as a function of the morphology, being the nanowires those which
show a higher luminescence intensity.
• Cr doped TiO2 elongated micro- and nanostructures have been grown by adding
Cr2O3 in the precursor TiN powder. The concentration and morphology of the as-
grown Cr doped nano- and microstructures differ from those obtained by using
pure TiN. In this case, microrods with stepped facets and nanotips have been
grown at temperatures below 900 ◦C.
• Microtubes and microrods with square or rectangular cross sections have been
obtained at higher temperatures (1250−1300 ◦C), only when chromium is present
in the precursor. These microstructures have been grown using both TiN+Cr2O3
or Cr doped (5 or 10 % cat. Cr) TiO2 nanoparticles synthesized by “Liquid Mix”
as precursor. EDS results confirm the incorporationof Cr in the microstructures
up to 3 % cat. Using Cr doped TiO2 nanoparticles as precursor results in a higher
control and homogeneity of Cr doping. Variations in the growth of these Cr doped
microstructures have been observed as a function of the temperature and duration
of the thermal treatment, and the initial concentration of Cr.
• The crystallographic characterization of the microtubes and microrods has been
performed by means of EBSD and Raman spectroscopy showing that the growth
direction of the microstructures corresponds to the [001] and the lateral faces
are {110} planes. These results suggest a preferential Cr diffusion along the ru-
tile {110} planes favouring the anisotropic growth which leads to formation of
microtubes and rods.
Study of Cr doped TiO2 microtubes and microrods
• The influence of Cr on the (110) rutile TiO2 planes has been analyzed by means of
polarized Raman spectroscopy. In TiO2 rutile, the most sensitive vibration modes
to the presence of dopants are located at the low (110 cm−1) and high (826 cm−1)
frequency, corresponding to B1g and B2g modes, respectively. Their behaviour
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with respect to the laser polarization angle is not in accordance with the Raman
polarized selection rules. These observations suggest that the incorporation of Cr,
and dopants in general, could induce the activation of forbidden Raman modes.
In our case, these vibrations have been assigned to the activation of the A2u IR
active mode and its LO (811 cm−1) and TO (167 cm−1) branches. These effects
can appear under high concentration of structural defects or due to a strong
electron-phonon coupling, also known as Fro¨hlich interactions.
• These results also indicate that the vibration at ∼ 110 cm−1, sensitive to the laser
polarization, is not related to low dimensional effects, as commonly reported by
other authors. The appearance of this vibration mode could be associated with
the activation of the silent B1u reported at 113 cm−1. These effects have not been
analyzed or observed in single crystalline doped TiO2, so far.
• DFT calculations have been carried out in order to determine a possible explana-
tion for the A∗ and B∗ bands observed in the experimental O(1s) K absorption
edge. The appearance of these bands could be due to empty states into the BC
originated by V2+O defects. The observation of this effect by XAS spectroscopy
is due to Ti(3d)−O(2p) hybridized orbitals from Ti and O ions near the oxygen
vacancy.
• The crystal field splitting (10Dq) and the tetragonal distortions (|δ1|) of Ti4+
ions in TiO2 have been estimated by the G-L deconvolution of the O(1s) K
and Ti(2p) L3 XAS spectra. The calculated 10Dq parameter is between 2,5 and
2,8 eV and the |δ1| is about 1 eV. Both approximations indicate a reduction of
the 10Dq and |δ1| parameters in the Cr doped samples, which increases with
higher concentrations of Cr. This behavior has been confirmed by analyzing the
atomic coordinates calculated by DFT, on which a tetragonal reduction of TiO6
neighboring octahedra near a substitutional Cr3+ defect has been observed.
• The calculated DOS for the Cr3+ substitutional defect agrees with the experimen-
tal VB spectrum from the Cr doped microtubes. The calculated Cr3+ defect level
is located at about 0,5 eV above the VB edge of the rutile TiO2. Resonant XPS
results confirm the existence of Cr(3d) states near the top of the VB of TiO2, in
291
7. Conclusiones
absence of Ti3+ related states. The decrease of the Ti3+ related emission (1,52
eV) when the content of Cr increases has been also observed by CL.
• The sharp emission located at 1,79 eV, characteristic of Cr3+ ions, has been
observed in Cr doped microstructures at temperatures below 120 K. The absence
of this band in the CL and PL spectra acquired at higher temperatures could
be due charge transfer between Cr3+ and Ti4+ or to the location of the Cr(eg)
orbitals at the vicinity of the TiO2 CB. These effects have been considered taking
into account the estimated crystal field splitting of the Cr3+ ions (about 2,0−2,2
eV), as well as the presence of a defect-level in the Eg of TiO2. These observation
highlight the importance of the crystal field splitting on the optical properties of
Cr doped TiO2.
• The study of the combined defect (2Cr+VO) revealed that electrons from a V0O
tend to locate at t2g orbitals of Cr atoms in order to reach its most stable oxidation
state Cr3+. Theoretical results are consistent with the experimental data. The
calculated energy separation between Ti(3d) and Cr(3d) states at the BV region
(4,6 eV) agrees with the separation experimentally determined by resonant XPS
(4,3 eV), which confirms that oxygen defects are of great importance on the
stabilization of Cr3+ ions in the rutile lattice.
• Light waveguiding behaviour in the microtubes and microrods has been confirmed
by micro-PL. It is possible to guide either luminescence induced by UV laser
(λ = 325 nm) irradiation or the light from a VIS laser source (λ = 633 nm). The
PL spectra of the microstructures show resonances in the IR−VIS−UV ranges,
which means that the microstructures behave as resonant micro-cavities. As far
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